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Introduction
Les semiconducteurs III-V de la famille des nitrures (InN, GaN et AlN ainsi que leurs
alliages) ont connu un de´veloppement conside´rable depuis une dizaine d’anne´es. Cet engouement
est duˆ notamment aux proprie´te´s optoe´lectroniques de ces mate´riaux a` bande interdite directe
et aux applications qui en de´coulent. En effet, la bande interdite des nitrures d’e´le´ments III
s’e´chelonne de 0.8 eV pour l’InN (proche Infrarouge) a` 6.3 eV (proche UV) pour l’AlN (figure 1),
ce qui graˆce a` l’inge´nierie de bande interdite et la re´alisation d’alliages ternaires (InxGa1−xN
ou AlxGa1−xN) permet de re´aliser des dispositifs e´metteurs de lumie`re, comme des Diodes
ElectroLuminescentes (DELs) [Nak94] ou des Diodes Lasers (DLs) [Nak97], couvrant toute cette
gamme spectrale.
Un bref historique
La premie`re synthe`se des nitrures date de 1907 en ce qui concerne l’AlN [Fic07] et de 1932
en ce qui concerne le GaN [Joh32]. Il faut attendre les anne´es 70 pour assister a` un nouveau
regain d’inte´reˆt des scientifiques pour le GaN apre`s la re´alisation des premie`res couches e´paisses
de GaN sur des substrats de saphir [Pan71]. L’essor de ces mate´riaux a re´ellement de´bute´ a`
partir de la mise au point de lasers bleus par de´poˆt chimique en phase vapeur d’organome´talliques
(MOCVD pour Metal Organic Chemical Vapor Deposition) a` base d’InGaN [Nak97] par la firme
Nichia. Pour s’en convaincre, il suffit de constater l’augmentation conside´rable du nombre de
publications en rapport avec le GaN [Aka07] apre`s cette anne´e charnie`re (figure 2).
Les applications potentielles, et les enjeux e´conomiques ont bien entendu fortement motive´
la recherche sur ces mate´riaux. A ce stade, il est important de souligner que ces mate´riaux
n’existent pas a` l’e´tat naturel et que la maˆıtrise de leur synthe`se a ne´cessite´ le de´veloppement
et l’ame´lioration de techniques de croissance pousse´es [Aka07].
Enjeux e´conomiques
DELs
Les Nitrures sont en particulier utilise´s dans la fabrication des DELs blanches des dispo-
sitifs d’e´clairage portatifs de faible intensite´, comme les lampes torche ou les lampes frontales.
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Fig. 1: Bande interdite
de plusieurs familles
de semiconducteurs,




Fig. 2: Nombre de
publications (INSPEC)
et activite´s lie´es aux
nitrures a` travers les
ans (d’apre`s [Aka07]).
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Leurs principaux avantages re´sident dans leur dure´e de vie qui peut atteindre 10 000 heures
contre seulement 1000 pour les lampes incandescentes et environ 6 000 pour les lampes fluo-
rescentes [Dup06, Nis06, Dam07]. Leur efficacite´ lumineuse, en constante progression, atteint
159 lumens/watt en recherche et de´veloppement, valeur nettement supe´rieure a` celle des lampes
incandescentes, de l’ordre de 15 lumens/watt, et celle des lampes fluorescentes, d’environ 85 lu-
mens/watt. Motive´s par la re´duction de l’e´mission des gaz a` effet de serre, par l’utilisation de dis-
positifs propres e´cologiquement parlant et peu gourmands en e´nergie pour leur fonctionnement,
les industriels et les gouvernements pourraient tre`s bientoˆt envisager d’e´quiper les e´clairages
publics de ces DELs blanches. L’ame´lioration constante des caracte´ristiques des diodes nitrures
devrait d’ailleurs permettre d’augmenter encore l’efficacite´ lumineuse des dispositifs dans les
prochaines anne´es. Ces DELs blanches commencent e´galement a` e´quiper les phares de quelques
voitures haut de gamme (Lexus LS600H et Audi R8 [Sem07a]), mais il y a fort a` parier que ce
type d’e´quipement devrait bientoˆt se ge´ne´raliser dans la plupart des ve´hicules. Les nitrures sont
e´galement utilise´s pour la fabrication de DELs de couleur. On les retrouve de plus en plus au
de´tour de chaque rue : la signalisation routie`re (feu vert), l’affichage (panneaux publicitaires,
te´le´viseurs) voire meˆme a` l’inte´rieur des ve´hicules (le bleu comme te´moin lumineux dans des ta-
bleaux de bord de voitures) ou encore dans les appareils e´lectroniques grand public (te´le´phones
portables). Pour finir, les DELs ultraviolettes peuvent eˆtre utilise´es comme de´tecteurs d’agents
biologiques ou chimiques [Raz96], ou pour la ste´rilisation et la purification d’air ou d’eau (par
destruction de l’ADN des bacte´ries et des virus).
DLs
Un autre domaine d’expansion des nitrures est leur utilisation dans la mise au point de
DLs bleues. La re´alisation de lasers rouges a` base de semiconducteurs d’arse´niures a permis dans
les anne´es 80 la re´volution du CD audio par Philips et Sony et l’ame´lioration du stockage de
l’information. La capacite´ de stockage des donne´es sur CDs et DVDs de´pend directement de la
longueur d’onde du laser utilise´ pour les graver et les relire. Les CDs et les DVDs “classiques”
ne´cessitent l’utilisation d’un laser rouge de longueur d’onde 780 et 650nm. Le laser bleu (tech-
nologie Blu-ray ou HD-DVDs) a` base de nitrures (le plus souvent constitue´ d’une zone active
d’InGaN dans GaN), a, quant a` lui, une longueur d’onde de 405nm. Ceci permet la re´duction
de la taille des domaines (0.15µm contre 0.4µm pour les DVDs) et entraˆıne une densification de
l’information dans les nouveaux supports de stockage de donne´es. Par rapport aux CDs audio
de 700Mo, les capacite´s de stockage ont ainsi e´te´ multiplie´es par 70 pour des Blu-ray d’environ
50Go, voire meˆme par 280 pour des Blu-ray expe´rimentaux de 200Go ! D’apre`s les pre´visions,
le marche´ des DLs a` base de GaN concernera a` 97% le stockage de l’information en 2008 et
atteindra 1 billion de dollars d’ici 2011 (contre environ 34 millions de dollars en 2006). Un des
acteurs de la de´mocratisation de cette nouvelle technologie Blu-ray est la firme Sony. Elle a
choisi d’en e´quiper sa dernie`re console de jeux Playstation 3 et produit 1.7 million de lasers




Le champ d’applications des nitrures ne se restreint pas uniquement aux DELs blanches
pour l’e´clairage ou aux DLs des consoles de jeux. Leurs autres applications potentielles sont
nombreuses : imprimantes laser, diminution de la taille minimale des domaines en photolitho-
graphie pour l’industrie et la recherche. . . D’autres particularite´s telles que leur grande sta-
bilite´ chimique, la bonne mobilite´ des porteurs, leur tension de claquage e´leve´e, leur bonne
conductivite´ thermique, permettent de les envisager dans des dispositifs fonctionnant a` haute
tempe´rature [Mor94, Amb98], a` haute fre´quence [Raj07] ou encore a` haute puissance [Ski05].
Limitations
Malgre´ cette expansion, de nombreux proble`mes persistent dans la re´alisation de dispositifs
a` base de nitrures.
Le proble`me majeur est qu’il n’existe pas de substrats bon marche´ adapte´s a` leurs pa-
rame`tres de maille. Tous les composants a` base de nitrures sont donc re´alise´s par he´te´roe´pitaxie
en utilisant des substrats tels que le saphir, le SiC ou le Si. Le fort de´saccord de maille entre
le substrat et la couche e´pitaxie´e cre´e des contraintes qui vont se relaxer par introduction d’un
grand nombre de dislocations, typiquement de l’ordre de 1011cm−2 contre moins de 102 pour les
diodes lasers a` base d’arse´niures ou de phosphures. Ces dislocations se re´ve`lent ne´fastes pour
l’e´mission des dispositifs car elles consituent des centres de recombinaison des porteurs non
radiatifs [Ros97, Sug02, Hin00, Alb02, Kar02]. Pourtant, en de´pit de la densite´ e´leve´e de dislo-
cations dans les nitrures, les DELs a` base de ces mate´riaux pre´sentent une tre`s grande intensite´
lumineuse. Pourquoi ?
Les puits d’InGaN et. . . les boˆıtes quantiques
La fabrication de ces DEls ne´cessite la re´alisation de zones actives (de plus faible gap) dans
des mate´riaux barrie`res (de plus grand gap). Les porteurs sont confine´s dans cette zone active
qui peut eˆtre constitue´e soit de puits, soit de boˆıtes quantiques. Actuellement, la plus grande
partie des DELs commmercialise´es est e´labore´e par MOCVD et est constitue´e d’un empilement
de puits quantiques d’InGaN dans GaN.
Ne´anmoins, il est fre´quemment suppose´ que la grande efficacite´ radiative des dispositifs a`
base de puits d’InGaN constituant la zone active, soit lie´e a` la pre´sence de centres de confinement
additionnels des porteurs dans la couche active. Ceux-ci agiraient comme des boˆıtes quantiques et
limiteraient leur diffusion dans le mate´riau, re´duisant ainsi la probabilite´ de recombinaisons non-
radiatives sur les de´fauts structuraux. L’origine de cette localisation reste cependant a` pre´ciser
(se´gre´gation de phase avec clusters plus riches en InN, fluctuations d’e´paisseur du puits. . . ) mais
constitue une premie`re approche de l’importance et de l’inte´reˆt du confinement tridimensionnel
(3D) a` base de boˆıtes quantiques.
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La formation de ces nanoobjets (mode de croissance Stranski-Krastanow note´ SK) re´sulte
d’un gain en e´nergie e´lastique relaxe´e par formation de surfaces supple´mentaires. Ces boˆıtes
quantiques sont pour la plupart cohe´rentes, c’est-a`-dire e´pitaxie´es en accord de maille dans le
plan avec le substrat, ce sont des ıˆlots “parfaits dans une matrice pleine de de´fauts”. L’intensite´
de leur luminescence de´croˆıt peu avec la tempe´rature (contrairement aux puits quantiques),
synonyme d’un confinement efficace des porteurs.
L’Epitaxie par Jets Mole´culaires (EJM) est une technique de croissance parfaitement
adapte´e a` leur re´alisation. L’utilisation de jets atomiques sous vide permet de controˆler la
quantite´ de matie`re de´pose´e a` la monocouche pre`s (donc a priori leur taille), et de suivre leur
formation in situ graˆce a` la technique de diffraction des e´lectrons de haute e´nergie en incidence
rasante (RHEED pour Reflection High Energy Electron Diffraction). Toutefois, la distribution
de taille des boˆıtes quantiques et leur distribution ale´atoire sur la surface sont deux freins a` leur
utilisation comme zone active dans les dispositifs.
Le champ e´lectrique interne
Jusqu’a` ces dernie`res anne´es, les nitrures ont surtout e´te´ e´pitaxie´s dans leur phase cris-
talline wurtzite (syme´trie hexagonale), selon l’orientation la plus classique (0001) (dit plan c).
La pre´sence d’un champ e´lectrique interne ge´ant, qui peut atteindre des valeurs de 9MV/cm
dans le cas des boˆıtes quantiques GaN/AlN [Sim03] selon cet axe, induit une modification de
leurs proprie´te´s optiques : un de´calage de la luminescence des boˆıtes vers les plus basses e´nergies
(le rouge) et une re´duction de l’efficacite´ radiative (effet Stark confine´ quantique). Meˆme si ces
proble`mes n’ont pas empeˆche´ la commercialisation des dispositifs a` base de nitrures plan c, il
serait profitable de s’en affranchir.
L’inte´reˆt des orientations non-polaires
L’une des solutions de´veloppe´e ces dernie`res anne´es pour pallier a` ce proble`me, est d’utiliser
des substrats d’orientation non-polaire en re´alisant la croissance d’he´te´rostructures perpendicu-
lairement au champ e´lectrique. Les puits quantiques de GaN/AlGaN selon l’orientation (1100)
(ou plan m) [Wal00] et selon (1120) (ou plan a) [Cra03] pre´sentent une forte re´duction, voire
l’absence, d’effet Stark confine´ quantique. Le meˆme re´sultat a e´te´ de´montre´ dans le cas des boˆıtes
quantiques de GaN/AlN e´pitaxie´es selon l’axe de croissance (1120) [Fou05, Gar05b].
Le nombre de travaux effectue´s sur les nitrures plan m est aujourd’hui impressionnant,
mais concerne principalement les couches e´paisses d’AlN [Arm06], de GaN [Arm07, Che02], les
puits d’InGaN/GaN [Sun03a, Sun03b] et leur utilisation dans la re´alisation de DELs [Gar05a,
Nak07, Iso07, Liu07] ou de DLs [Oka07]. En de´pit de leur e´norme potentiel, aucun re´sultat dans




L’objectif de ce travail de the`se est d’e´tudier la croissance des nitrures plan m sur 6H-
SiC, dans le but de maˆıtriser la croissance des boˆıtes quantiques de GaN/AlN et pouvoir, a
posteriori, comparer leurs proprie´te´s optiques a` celles des boˆıtes de GaN/AlN plan c et plan a.
Pour ce faire, nous avons utilise´ des me´thodes de caracte´risation relativement standard, telles
que la microscopie a` force atomique (AFM pour Atomic Force Microscopy), pour de´terminer
la morphologie de surface de nos e´chantillons, et la diffraction des Rayons X (XRD pour X
Ray Diffraction), pour e´valuer leur qualite´ cristalline. Nous nous sommes e´galement appuye´s
ponctuellement sur d’autres me´thodes de caracte´risation, telles que la microscopie e´lectronique
en transmission (TEM pour Transmission Electron Microscopy, e´tudes re´alise´es par C. Bougerol)




Dans ce chapitre, nous pre´sentons les mate´riaux nitrures : apre`s avoir de´crit leurs structures
cristallines et diverses autres proprie´te´s, les limitations de ces mate´riaux lorsqu’ils sont e´pitaxie´s
selon la direction standard (0001) sont e´voque´es. Des solutions alternatives sont propose´es par
le biais des surfaces dites non-polaires.
Chapitre 2
Apre`s une description du principe de l’e´pitaxie par jets mole´culaires et du baˆti d’e´pitaxie,
le principe du RHEED, le premier outil de caracte´risation de nos couches est explique´. Nous
nous inte´ressons ensuite a` la XRD : le diffractome`tre utilise´ ainsi que les informations accessibles
sont de´crits. Pour finir, le principe de l’AFM est rapidement pre´sente´.
Chapitre 3
Le chapitre 3 traite des modes de croissance des couches e´paisses d’AlN plan m. En premier
lieu, nous de´crivons les proprie´te´s des substrats de 6H-SiC plan m qui de´termineront e´troitement
la structure et la qualite´ cristalline de nos couches. La maˆıtrise de la qualite´ des couches d’AlN
est une condition sine qua non pour envisager par la suite la croissance d’he´te´rostructures
GaN/AlN. C’est pourquoi leur morphologie de surface et leur e´tat de relaxation (en fonction de
leur e´paisseur) sont caracte´rise´s en de´tail (par AFM et XRD) et finalement discute´s.
Chapitre 4
Le chapitre 4 est centre´ sur les modes de croissance du GaN plan m. La de´termination
des conditions de croissance optimales des couches e´paisses de GaN (par RHEED et AFM) est
suivie par une e´tude d’adsorption du Ga sur GaN plan m (par RHEED). Le chapitre se poursuit
sur l’e´tude de la relaxation des couches de GaN par XRD. La re´alisation d’he´te´rostructures
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GaN/AlN et leur e´tude par AFM permet de de´terminer rapidement les conditions de croissance
requises pour l’obtention de puits ou de nanoobjets quantiques (fils et boˆıtes).
Chapitre 5
Le chapitre 5 est consacre´ a` la caracte´risation des puits quantiques GaN/AlN plan m. Par
AFM, il est de´montre´ que les puits pre´sentent une rugosite´ de surface qui n’e´volue pas avec la
quantite´ de GaN de´pose´e. Des e´tudes comple´mentaires par TEM confirment leur nature de puits
quantiques. Des e´tudes optiques cloˆturent cette partie.
Chapitre 6
La chapitre 6 est focalise´ sur les fils et boˆıtes de GaN plan m. A partir de leur ca-
racte´risation par AFM, les conditions requises pour obtenir un type de nanostructures plutoˆt
qu’un autre sont de´termine´es et discute´es. Une fois celles-ci maˆıtrise´es, la diffe´rence de morpho-
logie est mise a` nouveau en e´vidence par TEM, MEB et AFM. La diffraction anomale multi-
longueurs d’onde des rayons X en incidence rasante (GI-MAD pour grazing incidence multiple
wavelength anomalous diffraction) couple´e a` des observations par TEM, permet de comparer
et de discuter des diffe´rences de relaxation entre ces deux objets. Le chapitre se conlut sur des
e´tudes optiques re´ve´lant l’inte´reˆt et le potentiel de ces nanobjets non-polaires.
Chapitre 7
Le dernier chapitre revient sur des me´thodes alternatives permettant le controˆle de la
morphologie des nanostructures de GaN (1100). Dans un premier temps, les phe´nome`nes phy-
siques pouvant expliquer ces transitions de forme sont discute´s. L’e´tude sur la croissance de
SuperRe´seaux (SR) de nanoobjets de GaN/AlN met en avant le roˆle de la corre´lation verticale
sur la morphologie de ces derniers.
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1.1 Introduction
Nous allons, dans ce chapitre, rappeler les spe´cificite´s des nitrures d’e´le´ments
III, telles que leurs phases cristallographiques, leurs parame`tres de maille, les prin-
cipales surfaces de croissance et les substrats possibles pour leur synthe`se. Nous
e´voquerons e´galement leurs prorie´te´s e´lastiques ainsi que le champ e´lectrique in-
terne qui limite leurs proprie´te´s optiques. Nous de´crirons alors l’inte´reˆt des surfaces
non polaires.
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1.2 Proprie´te´s cristallographiques
1.2.1 Phases cristallines
Les Nitrures d’e´le´ments III tels que le GaN, l’AlN, l’InN et leurs alliages, se pre´sentent
sous deux phases cristallines : la phase wurtzite et la phase blende de zinc. La structure wurtzite
est une structure hexagonale, de groupe d’espace P63mc, et correspond a` 2 re´seaux hexagonaux
compacts de´cale´s de (0; 0; 3/8c) (figure 1.1 (a)). Elle est forme´e d’un empilement de 2 couches
atomiques ABABA selon la direction [0001]. Cet empilement correspond a` un polytype dit 2H.
  
Fig. 1.1: Maille des nitrures en phase wurtzite (a) et en phase cubique (b). Image
tire´e de [Wri99].
Les positions atomiques dans la maille wurtzite sont les suivantes :
me´tal : 0, 0, 0
azote : 0, 0, u
me´tal : 2/3, 1/3, 1/2
azote : 2/3, 1/3, u+1/2
avec uAl = 0.382 et uGa = 0.377 [Vil97].
La structure blende de zinc est cubique, de groupe d’espace F43m (figure 1.1 (b)), et
correspond a` deux re´seaux cubiques faces centre´es, de´cale´s de (1/4 ; 1/4 ; 1/4). Elle est forme´e par
un empilement ABCABC selon la direction [111]. La plupart des mode`les the´oriques concluent
a` une plus grande stabilite´ de la phase wurtzite dans les nitrures [Yeh92]. La phase cubique est
obtenue soit par formation de de´fauts structuraux (fautes d’empilement) lors de la croissance de
la phase wurtzite, soit par e´pitaxie sur des substrats de syme´trie cubique tels que le 3C-SiC(001)
[Dau98] ou le GaAs(001) [Sun98].
Les deux phases sont tre`s proches : les diffe´rences dans l’environnement d’un atome donne´
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ne se manifestent qu’au niveau des troisie`mes voisins. Nous allons de`s lors nous concentrer sur
la phase wurtzite des nitrures (se rapporter a` la the`se de S. Founta [Fou07] pour plus de de´tails
sur les nitrures cubiques).
1.2.2 Parame`tres de maille
Les parame`tres de maille des nitrures a` 300 K ainsi que leur e´nergie de bande interdite
EG dans la phase wurtzite sont re´pertorie´s dans le tableau 1.1 (d’apre`s [Str92]). a repre´sente le
parame`tre de maille selon la direction [1120] et c le parame`tre de maille selon la direction [0001].
Ces parame`tres de´pendent de la tempe´rature du mate´riau. Leur e´volution est quantifie´e par les
coefficients de dilatation thermique ∆aa et
∆c
c reporte´s dans le tableau 1.2.
AlN GaN InN Re´f.
a (A˚) a` 300 K 3.112 3.189 3.548
[Str92]
c (A˚) a` 300 K 4.982 5.185 5.760
EG a` 2 K (eV) 6.28 3.50 0.7 [Str92] pour AlN et
GaN, [Wan04] pour InNEG a` 300 K (eV) 6.2 3.39 0.65
Tab. 1.1: Parame`tres de maille et e´nergies de bande interdite des nitrures en
phase wurtzite (valeurs expe´rimentales).
Coefficients de AlN GaN InN Re´f.




3.0 6.5 4.3 5.3 3.0 3.7 [Amb98]




2.2 5.5 3.8 4.6 4.0 5.7 [Amb98]
2.182 5.507 3.52 4.748 −− −− [Ree00]
Tab. 1.2: Coefficients de dilatation thermique des nitrures en phase wurtzite. Les
valeurs tire´es de [Amb98] sont expe´rimentales. Celles tire´es de [Ree00] sont le
re´sultat d’un mode`le. Des courbes donnant l’e´volution de ces coefficients avec la
tempe´rature sont propose´es dans ces deux re´fe´rences.
1.2.3 Stabilite´ chimique
Les nitrures d’e´le´ments III se de´marquent e´galement des autres mate´riaux par leur tre`s
grande stabilite´ chimique. La cohe´sion du cristal se fait par des liaisons chimiques a` caracte`re
ionique marque´. Plus l’e´nergie de la liaison est e´leve´e et plus le cristal est stable chimiquement.
Les valeurs des e´nergies de liaison In-N, Ga-N et Al-N sont diffe´rentes (tableau 1.3). Ceci se
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traduit expe´rimentalement par des tempe´ratures de croissance par EJM diffe´rentes : 500°C
pour InN et 700 a` 750°C pour le GaN. Au-dela` de 750°C, la dissociation du GaN n’est plus
ne´gligeable tandis que celle de l’AlN est quasi-nulle. Les tempe´ratures de de´composition de ces
mate´riaux sous vide ont e´te´ e´value´es plus pre´cise´ment a` 630°C, 850°C et 1040°C pour l’InN, le
GaN et l’AlN [Amb98]. Ces valeurs fournissent une indication sur les tempe´ratures limites de
fonctionnement des dispositifs a` base de nitrures.
InN GaN AlN Re´f.
Energie de cohe´sion [eV/liaison] 1.99 2.26 2.92 [Wri99]
Tempe´rature de
630 850 1040 [Amb98]
de´composition [°C]
Tab. 1.3: Energie de cohe´sion et tempe´ratures de de´composition sous vide des
nitrures en phase wurtzite (valeurs expe´rimentales).
1.2.4 Polarite´ en phase wurtzite
La structure wurtzite n’est pas centro-syme´trique. Les directions [0001] et [0001] ne sont
pas e´quivalentes. La direction de l’axe c est de´finie comme positive lorsque le sens du vecteur
+~c est oriente´ de l’atome de me´tal vers l’atome d’N (figure 1.2). La polarite´ Ga (N) correspond
aux structures re´alise´es sur des surface (0001) ((0001)).
  
(a) (b)
Fig. 1.2: Exemple de
structure wurtzite de GaN
polarite´ (a) Ga et (b) N.
Image tire´e de [Amb98].
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1.3 Substrats disponibles pour la croissance des nitrures
Les nitrures peuvent eˆtre obtenus par diffe´rentes me´thodes de croissance et sur diffe´rents
substrats, d’orientations diverses, donnant lieu parfois a` des couches d’orientations diffe´rentes
de celles des substrats. Le choix des substrats de´pend de leur qualite´, des couˆts envisage´s, de
l’orientation souhaite´e, des diffe´rences de parame`tre de maille avec les nitrures. Les substrats
adapte´s a` la croissance des nitrures plan c et plan m ainsi que les relations d’e´pitaxie sont
re´pertorie´s dans le tableau 1.4.
plan c plan m
Al2O3 6H − SiC Si AlN/Al2O3 6H − SiC γLiAlO2
(0001) (111) (0001) (1100) (100)
Structure Orthorhombique Hexagonale Diamant Hexagonale Hexagonale Te´tragonale
R3¯C P63mc Fd3¯m P63mc P63mc P41212
Relation 〈112¯0〉 || 〈101¯0〉 〈112¯0〉 || 〈112¯0〉〈112¯0〉 || 〈11¯0〉〈112¯0〉 || 〈112¯0〉 〈112¯0〉 || 〈112¯0〉 〈001〉 || 〈112¯0〉
d’e´pitaxie 〈0001〉 || 〈0001〉 〈010〉 || 〈0001〉
a[nm] 0.4758 0.3080 0.3840 0.3112 0.308 0.51687
c[nm] 1.2991 1.51173 − 0.4982 1.51173 (c/3 = 0.50391) 0.62679
Tab. 1.4: Structure cristallographique, relation d’e´pitaxie, parame`tres de maille
dans le plan et hors du plan, pour diffe´rents substrats utilise´s pour la croissance
des nitrures plan c et plan m. Pour le 6H-SiC plan m, le parame`tre de maille
dans le plan c a` conside´rer est en re´alite´ c/3.
Les substrats utilise´s dans ce travail de the`se sont des substrats de 6H − SiC (1100). Le
SiC cristallise dans plus de 200 structures diffe´rentes appele´es polytypes. Les plus utilise´s sont le
SiC 3C, 2H, 4H et 6H. Une partie de ces polytypes est repre´sente´e sur la figure 1.3. Le 6H-SiC
correspond a` un re´seau de type hexagonal compose´ de la re´pe´tition pe´riodique d’un motif de
6 monocouches (Si+C) (ABCACB - ABCACB). Dans ce polytype, les positions atomiques des
atomes de Si et de C dans le SiC de polarite´ Si sont les suivantes [GdM67, K9¨4] :
Si : 0, 0, u(Si)
C : 0, 0, u(C)
Si : 1/3, 2/3, v(Si)
C : 1/3, 2/3, v(C)
Si : 2/3, 1/3, w(Si)
C : 2/3, 1/3, w(C)
avec u(Si)=0 et 1/2 ; u(C)= 1/8 et 5/8 ; v(Si)=1/6 et 5/6 ; v(C)= 7/24 et 23/24 ; w(Si) =
1/3 et 2/3 ; w(C)= 11/24 et 19/24.
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Fig. 1.3: Polytypes 4H,
6H et 3C du SiC.
D’apre`s [Win04].
1.4 Limitations de la phase wurtzite : le proble`me du champ
e´lectrique interne
La plupart des travaux sur les nitrures se sont jusqu’a` maintenant porte´s sur la phase
wurtzite et sur le plan de croissance (0001), et ce, malgre´ la pre´sence d’un champ e´lectrique
interne selon l’axe c dans les he´te´rostructures, qui vient limiter leurs proprie´te´s optiques. Nous
allons de´tailler l’origine de ce champ et les moyens de le contourner.
Les atomes d’azote e´tant plus e´lectrone´gatifs que ceux de Ga, la liaison Ga-N est par
conse´quent fortement ionique. En outre, les barycentres des charges positives et ne´gatives ne
co¨ıncident pas. Il en re´sulte alors la formation d’un ensemble de dipoˆles oriente´s selon la meˆme
direction, conduisant a` l’apparition d’une polarisation macroscopique dans le mate´riau, porte´e
par l’axe ~c [Nye85]. Cette polarisation ne se manifeste pas dans le volume mais aux interfaces du
mate´riau avec le vide ou avec un autre compose´. Elle est appele´e spontane´e car elle est pre´sente
dans le mate´riau a` l’e´quilibre, en l’absence de toute contrainte.
A cette polarisation spontane´e peut venir s’ajouter ou se soustraire une polarisation
pie´zoe´lectrique lorsque le mate´riau est soumis a` une contrainte. L’he´te´roe´pitaxie des nitrures
(0001) implique naturellement des contraintes dues aux de´saccords de parame`tre de maille.
Dans le cas de couches en compression, les contraintes vont e´loigner les centres de gravite´ des
charges positives et ne´gatives aboutissant a` une polarisation pie´zoe´lectrique oriente´e dans le
meˆme sens que la polarisation spontane´e. La polarisation pie´zoe´lectrique de´pend de la valeur
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des coefficients pie´zoe´lectriques du mate´riau. Ces coefficients ont e´te´ calcule´s ab initio par Ber-
nardini et al., et sont un ordre de grandeur supe´rieurs a` ceux des autres semiconducteurs usuels,
typiquement plusieurs MV/cm [Ber97].
De plus, la polarisation a des valeurs diffe´rentes pour les trois nitrures. Lors de la croissance
d’he´te´rostructures selon l’orientation (0001), des discontinuite´s de polarisation se cre´ent a` chaque
interface. Elles se traduisent par la formation de plans de charges aux interfaces. Ces plans de
charges cre´ent a` leur tour un champ e´lectrique dans les nanostructures [Ber98].
C’est ce champ e´lectrique qui est a` l’origine de l’effet Stark confine´ quantique (QCSE pour
Quantum Confined Stark Effect) qui va :
– se´parer les fonctions d’onde de l’e´lectron et du trou vers les deux interfaces oppose´es du
puits (ou vers le haut et le bas de la boˆıte), entraˆınant une probabilite´ de recombinaison
radiative re´duite qui se traduit par une diminution de l’intensite´ de luminescence de la
zone active
– induire une diminution de l’e´nergie d’e´mission. Plus les largeurs des puits [Fio99, Ler98]
ou les hauteurs des boˆıtes [Sim03] (figure 1.4) seront grandes et plus leurs e´nergies
d’e´mission se de´caleront vers les faibles e´nergies.
  
Fig. 1.4: De´calage vers le rouge
de l’e´nergie d’e´mission de boˆıtes
quantiques GaN/AlN (0001)
(note´ WZ) duˆ a` la pre´sence du
champ e´lectrique interne
(d’apre`s [Sim03]). Cette
e´volution est compare´e a` celle de
boˆıtes zinc-blende (001) (note´
ZB), qui sont libres de
champ [MG02].
Ces deux conse´quences sont geˆnantes pour le fonctionnement des diodes a` base de nitrures.
En effet, la moindre fluctuation d’e´paisseur du puits ou l’ine´vitable distribution de hauteurs des
boˆıtes engendre une fluctuation de l’e´nergie d’e´mission qui e´largit la raie. De plus, l’e´nergie
moyenne d’e´mission de la diode devient de´pendante de l’intensite´ du courant, du fait d’un plus
ou moins grand e´crantage du champ interne par les porteurs injecte´s [Tak97, Fio99].
1.5 L’alternative : les nitrures non-polaires
Les limitations de´crites dans la section pre´ce´dente sont inhe´rentes aux nitrures en phase
wurtzite (0001). Pour s’en affranchir, les deux solutions possibles sont de changer, soit de
syme´trie cristalline, soit de direction de croissance. Nous allons nous concentrer sur le dernier
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cas. En effet, en conservant la syme´trie wurtzite mais en choisissant une direction de croissance
non-polaire (qui sera alors la direction de confinement), le vecteur polarisation bascule dans le
plan de croissance. Pour les puits quantiques, il est alors paralle`le a` toutes les interfaces, ce qui en-
traˆıne une absence de discontinuite´s de polarisation selon [0001], et une forte re´duction voire l’ab-
sence de champ e´lectrique interne. Ceci a e´te´ de´montre´ dans des puits quantiques de GaN/AlGaN
pour l’orientation (1100) [Wal00] (figure 1.5) et pour l’orientation (1120) [Cra03, Ako05], mais
e´galement dans des boˆıtes quantiques de GaN/AlN (1120) [Fou05].
  
(a) (b)
Fig. 1.5: Structures de
bandes calcule´es dans
le cas d’un puits de
GaN/AlGaN re´alise´
selon les orientations
(a) (0001) et (b) (1100)
(d’apre`s [Wal00]). Les
fonctions d’onde des
e´lectrons et des trous
sont repre´sente´es.
La figure 1.6 (a) (b) et (c) repre´sente les plans de croissance (a) (0001) (ou plan c), (b)
(1100) (ou plan m) et (c) le plan (1120) (ou plan a). Tandis que la surface (0001) est soit
termine´e par une couche d’atomes N soit par une couche d’atomes de me´tal, les surfaces de
nitrures plan m et a sont mixtes et pre´sentent autant d’atomes de me´tal que d’N. De par la
diffe´rence de surface de la maille e´le´mentaire et du nombre d’atomes de cette maille, leurs densite´s
atomiques sont diffe´rentes pour les trois orientations. Ceci implique des vitesses de croissance en
monocouche/seconde (MC/s) diffe´rentes pour chacun de ces trois plans. Le tableau 1.5 pre´sente
l’aire de la surface de la maille e´le´mentaire de chaque plan de croissance pour le GaN, le nombre
d’atomes (me´tal+N) de cette maille, les rapports de vitesse de croissance entre plan c et plans
non-polaires1, et les e´nergies de surface des surfaces non-polaires.
1.6 Proprie´te´s e´lastiques
La re´alisation d’une couche par he´te´roe´pitaxie, qui entraˆıne ne´cessairement une diffe´rence
de parame`tre de maille, va entraˆıner des contraintes e´lastiques dans cette couche. Elle va alors
se de´former. Pour de faibles de´formations, la loi de Hooke (e´quation 1.1) permet de relier les






















Fig. 1.6: Images repre´sentant les diffe´rentes orientations possibles pour l’e´pitaxie
des nitrures : en (a) le plan de croissance (0001) ou plan c, en (b) le plan (1100)
ou plan m et en (c) le plan (1120) ou plan a. Les atomes de Ga (N) sont en rouge
(bleu). La maille hexagonale est repre´sente´e en gris clair sur chaque figure. La
maille e´le´mentaire de surface est repre´sente´e en pointille´s noirs.
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Plan de croissance (0001) (1120) (1100)
Surface (maille e´le´mentaire) [nm2] a2 ∗ 3√3/2 = 0.2646 c ∗ a√3 = 0.2864 a ∗ c = 0.1654




2.272 1015 2.8 1015 2.42 1015
(Ga+N)
Vitesse de croissance[MC.s−1] V c V c ∗ 2.272/2.8 V c ∗ 2.272/2.42
EsGaN [meV.A˚−2] −− 123 118
Tab. 1.5: Densite´s atomiques des nitrures pour diffe´rentes orientations, et






ou` σij est la contrainte dans le mate´riau, kl est la de´formation et Cijkl est le tenseur
de module e´lastique. Ce tenseur peut s’e´crire sous forme d’une matrice 6x6, en remplac¸ant les
indices {xx, yy, yz, zx, xy} par les indices {1, 2, 3, 4, 5, 6}. Dans le cas d’un cristal a` syme´trie
hexagonale, cette matrice contient 5 coefficients e´lastiques inde´pendants :
C =

C11 C12 C13 0 0 0
C12 C11 C13 0 0 0
C13 C13 C33 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0
0 0 0 0 0 C66

(1.2)
avec C66 = 12(C11 − C12).
On trouve une dispersion non ne´gligeable des valeurs des coefficients e´lastiques. Quelques valeurs
de ces coefficients, obtenues par calcul et tire´es de [Wri97], ainsi que des moyennes de ces
coefficients (obtenues d’apre`s les valeurs donne´es dans la re´fe´rence [Her99]) sont donne´es dans
le tableau 1.6. Dans cette the`se, nous utiliserons les valeurs correspondant a` cette dernie`re
re´fe´rence.
Si l’on conside`re par exemple la croissance de GaN sur AlN selon l’orientation (0001), le
GaN est contraint dans le plan de fac¸on isotrope (1 = 2). Ceci entraˆıne une de´formation dans
la direction de croissance, direction selon laquelle il est libre de relaxer (σ3). Graˆce a` la loi de
Hooke, cette de´formation hors du plan peut eˆtre relie´e a` la de´formation dans le plan. Dans ce
cas, certaines composantes du tenseur des de´formations et des contraintes vont se simplifier.
Nous avons alors : 1 = 2, σ1 = σ2, σ3 = 0 = σ4 = σ5 = σ6,
σ3 = 2C131 + C333 (1.3)
22
1.7 Conclusion
C11 C12 C13 C33 C44 Re´f.
GaN
367 135 103 405 95 [Wri97]
375 142 110 343 87 [Her99]
AlN
396 137 108 373 116 [Wri97]
406 134 111 390 120 [Her99]
InN
223 115 92 224 48 [Wri97]
231 104 90 217 44 [Her99]
Tab. 1.6: Coefficients e´lastiques Cij (en GPa) des mate´riaux nitrures d’e´le´ments











, avec aGaN , cGaN et aGaNrelax, cGaNrelax,
les parame`tres de maille a et c du GaN contraint et relaxe´.
Si cette fois nous conside´rons la croissance de GaN sur AlN selon l’orientation (1100),
le GaN va a` nouveau eˆtre contraint dans le plan, mais selon les directions (0001) et (1120), la
direction libre e´tant alors la direction (1100). En prenant pour axe 1, 2, et 3 les axes [1100], [1120]
et [0001], nous avons σ1 = 0. De plus, les directions de de´formation e´tant porte´es par les axes
principaux, les termes de cisaillement sont nuls σ12 = σ13 = σ23 = 12 = 13 = 23 = 0 [Cra03].



























Nous nous sommes donc inte´resse´s aux spe´cificite´s des nitrures. Dans un pre-
mier temps, nous avons de´crit leur structure cristallographique, leurs parame`tres de
maille, leurs stabilite´s chimiques et la polarite´ de la structure wurtzite des nitrures.
Nous avons ensuite de´crit les substrats disponibles pour leur re´alisation en insistant
sur le 6H-SiC, qui sera le substrat utilise´ tout au long de cette the`se. L’utilisation
de substrats d’orientation non-polaires permet d’apporter des solutions alternatives
aux limitations dues a` la pre´sence du champ e´lectrique interne. Nous avons finale-
ment rappele´ la loi de Hooke sur la de´formation e´lastique pour les nitrures plan c
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2.1 Introduction
Dans ce chapitre sont de´crites les principales me´thodes expe´rimentales que
nous avons utilise´es au cours de cette the`se. Dans un premier temps, nous de´crirons
l’e´pitaxie par jets mole´culaires ainsi que la diffraction des e´lectrons haute e´nergie en
incidence rasante (RHEED), l’outil de caracte´risation in situ indispensable pour la
maˆıtrise de la croissance des e´chantillons (e´paisseurs, transition 2D/3D). Nous allons
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ensuite de´crire la diffraction des rayons X (XRD) et les informations disponibles
graˆce a` celle-ci sur la qualite´ cristalline de nos couches. Nous poursuivrons sur
la me´thode de caracte´risation des surfaces ex situ, a` savoir la microscopie a` force
atomique (AFM).
2.2 Epitaxie par Jets Mole´culaires (EJM)
L’e´pitaxie est une technique de croissance oriente´e d’une couche sur un mate´riau initial
(appele´ substrat), tous deux posse´dant des e´le´ments de syme´trie communs dans leurs re´seaux
cristallins. Le mot e´pitaxie est une contraction de deux mots grecs, epi qui signifie de´pose´e sur
et taxis qui signifie arrangement. Il existe diffe´rents types d’e´pitaxie tels que l’e´pitaxie en phase
vapeur, l’e´pitaxie en phase liquide ou l’e´pitaxie par jets mole´culaires.
2.2.1 Description
L’e´pitaxie par jets mole´culaires permet de de´poser des couches minces monocristallines,
d’orientation de´finie, sur un substrat choisi en fonction de ses parame`tres cristallographiques et
de son orientation. Elle a e´te´ de´veloppe´e dans les anne´es 70 par J. R. Arthur pour la re´alisation de
couches de GaAs [Art68] et a tre`s vite e´te´ a` meˆme d’eˆtre utilise´e pour la re´alisation de dispositifs
[Cho75] (lire par exemple [Cra07] pour un bref historique). Cette technique est utilise´e pour la
re´alisation de dispositifs a` base de puits quantiques, de boˆıtes quantiques, de nanofils. . . et ce
dans de nombreux syste`mes. C’est une technique de croissance sous ultra-vide (vide de l’ordre
de 10−10 mbar). Les constituants du cristal a` e´laborer sont envoye´s sous forme mole´culaire ou
atomique et interagissent a` la surface du substrat, lequel est chauffe´ pour favoriser l’organisation
du cristal. Le flux de chaque constituant est controˆle´ par sa tempe´rature. Ces flux sont de l’ordre
de 1018 a` 1020 atomes.m−2.s−1, soit une pression e´quivalente de l’ordre de 10−7 mbar.
L’e´paisseur et la composition des couches e´pitaxie´es sont controˆle´es par l’interruption du ou
des flux atomiques non de´sire´s au moyen de caches. La vitesse de croissance typique des couches
re´alise´es par EJM est de l’ordre de la monocouche par seconde, ce qui permet le controˆle de la
composition a` la monocouche pre`s, et permet de re´aliser des interfaces abruptes entre diffe´rentes
couches. A noter que par EJM, la croissance se fait dans des conditions e´loigne´es de l’e´quilibre
thermodynamique et est, principalement, domine´e par la cine´tique des processus de surface. En
effet, pendant une croissance en EJM, les constituants atomiques ou mole´culaires sont adsorbe´s
a` la surface du substrat. Ils ont alors une certaine mobilite´ qui leur permet de diffuser sur cette
surface. Ils peuvent alors soit se de´sorber, soit trouver un site favorable pour une incorporation
dans le cristal. Dans ce cas, plusieurs types de nucle´ation sont possibles : les atomes peuvent
se condenser en agre´gats sur la surface ou rejoindre un site de nucle´ation qui peut eˆtre le bord
d’une marche atomique sur la surface. Ceci est sche´matise´ sur la figure 2.1.
Le rapport entre le nombre total d’atomes envoye´s et le nombre total d’atomes incorpore´s
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Fig. 2.1: Adsorption des adatomes pendant la croissance par EJM
est de´fini comme le coefficient de collage. Dans la plupart des cas, il est infe´rieur a` 11 et peut
eˆtre nul au-dela` d’un certain taux de couverture, ce qui permet de travailler en exce`s de l’un des
constituants, c’est-a`-dire sans respecter la stoechiome´trie [Ade03, Mul01]. Le mate´riau en exce`s
est e´vapore´, ce qui permet de re´gler le flux de manie`re moins pre´cise lors d’une croissance. Il
est a` noter que ce flux de´pend e´galement de la tempe´rature du substrat : plus celle-ci est e´leve´e
plus les adatomes vont se de´sorber facilement.
2.2.2 Pre´paration des e´chantillons et transfert dans le baˆti
Avant introduction dans la chambre d’e´pitaxie, les substrats de 6H-SiC plan m, que nous
avons utilise´s au cours de cette the`se, sont de´graisse´s chimiquement par des bains successifs
de trichloroe´thyle`ne, d’ace´tone et de me´thanol. Ils sont ensuite rince´s a` l’eau de´sionise´e puis
de´soxyde´s dans un bain d’acide fluorhydrique (HF). Les e´chantillons sont ensuite colle´s a` l’Indium
sur des porte-e´chantillons en molybde`ne appele´s molyblocs.
La technologie ultravide demande de multiples pre´cautions. Il est bien suˆr impensable de
casser le vide pour remettre le baˆti a` l’air pour l’introduction des e´chantillons. Une succesion de
chambres permet donc l’introduction des e´chantillons en plusieurs e´tapes. Un sche´ma du baˆti
d’e´pitaxie utilise´ au cours de cette the`se est donne´ en figure 2.2.
Une boˆıte a` gants maintenue sous une surpression d’azote permet d’introduire les e´chantil-
lons a` partir de l’atmosphe`re. Un sas d’introduction permet de passer d’une atmosphe`re d’azote
1Pour l’Al le coefficient de collage est, aux tempe´ratures de travail, tre`s proche de 1. La de´sorption de l’Al est
quasi-nulle.
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Fig. 2.2: Sche´ma du baˆti d’e´pitaxie.
a` un vide de l’ordre de 10−5 mbar au moyen d’une pompe turbomole´culaire. Un carroussel
constitue´ de quatre porte-e´chantillons permet de stocker les e´chantillons et d’e´viter de re´pe´ter
cette proce´dure pour chacun d’entre eux. A cette valeur de vide de 10−5 mbar dans le sas,
une pompe ionique, qui peut eˆtre isole´e du sas au moyen d’une vanne de fermeture, assure
le pompage pour atteindre des vides de l’ordre de 10−8 mbar. Une canne permet le transfert
des e´chantillons du sas de transfert vers la chambre d’e´pitaxie lorsque le vide dans la chambre
n’exce`de pas cette valeur de pression. L’e´chantillon peut aussi tourner sur lui-meˆme, ce qui
permet de l’aligner selon un axe cristallographique ou de faire tourner l’e´chantillon pendant la
croissance afin d’homoge´ne´iser les flux sur toute la surface de l’e´chantillon.
La chambre de croissance est pompe´e par une pompe turbomole´culaire. Une circulation
d’azote liquide (77K) a` l’inte´rieur de la double paroi de l’enceinte assure e´galement un pompage
cryoge´nique. Le vide de base dans la chambre d’e´pitaxie doit eˆtre d’environ 10−10 mbar. Une
jauge a` ionisation sert a` mesurer le vide dans la chambre. Une seconde jauge, dite jauge de
flux, permet de mesurer les flux des cellules. Lorsque l’e´chantillon se trouve dans la chambre de
croissance, sa tempe´rature est augmente´e, a` raison de 25° C par minute, jusqu’a` atteindre sa
tempe´rature de croissance comprise entre 700 et 750° C. Un arreˆt est effectue´ a` 300° C lors de
la monte´e en tempe´rature du substrat, afin d’assurer un meilleur collage des e´chantillons.
On dispose de trois cellules a` effusion de type Knudsen pour les e´le´ments III : Ga, Al, In,
et deux pour d’e´ventuels dopants, Si, Mg. Celles-ci sont constitue´es de creusets chauffe´s par un
filament de tungste`ne. Des thermocouples sont en contact avec les creusets afin de mesurer la
tempe´rature de ceux-ci.
Une source plasma RadioFre´quence de la socie´te´ EPI fournit l’azote actif. Dans ce type de
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source, les mole´cules sont excite´es et dissocie´es par une onde e´lectromagne´tique radiofre´quence
de fre´quence 13.56 MHz. La source fournit une puissance de 0 a` 600 W, le de´bit d’azote pouvant
varier entre 0.2 et 1 sccm (standard cubic centimeters per minute). Ces conditions nous donnent
acce`s a` des vitesses de croissance comprises entre 0.2 et 1.26 monocouche/seconde (MC/s).
Toutefois, un des inconve´nients de ce type de source d’N est qu’une fois la cellule allume´e, le
flux d’N dans la chambre n’est pas nul, meˆme cache ferme´. Une “fuite” d’N re´siduelle est a`
prendre en compte avec plus ou moins de correction lors de la croissance d’e´chantillons. Cette
fuite est aise´ment quantifiable en e´tudiant les temps de consommation sous vide de l’Al accumule´
en surface lors de la croissance d’AlN en exce`s d’Al. Cette fuite est de l’ordre de 0.015 MC/s. La
chambre de croissance est munie d’un canon RHEED (couple´ a` un e´cran fluorescent) qui permet
la caracte´risation in situ de la surface des couches e´pitaxie´es.
2.2.3 Avantages et inconve´nients de l’EJM
Les avantages de l’EJM par rapport aux autres techniques d’e´laboration de couches minces
sont :
– une faible vitesse de croissance qui permet le controˆle pre´cis de l’e´paisseur et l’obtention
d’interfaces abruptes,
– une tempe´rature de croissance suffisamment faible pour limiter l’interdiffusion des espe`ces
aux interfaces,
– la pre´sence de cellules de dopants sur le baˆti pour le dopage des couches e´pitaxie´es,
– l’utilisation de moyens de caracte´risations in situ de la surface (RHEED) et/ou de la
relaxation des couches (RHEED).
Cette technique n’est toutefois pas de´nue´e d’inconve´nients majeurs qui sont :
– des couˆts e´leve´s dus a` l’entretien des syste`mes ultra-vides,
– une faible vitesse de croissance, barrie`re technologique pour l’industrialisation,
– un controˆle difficile de la composition des alliages ternaires.
2.2.4 Calibration de la tempe´rature du substrat
La de´termination de la tempe´rature du substrat, voire meˆme de la surface du substrat,
est de´licate malgre´ le thermocouple en contact avec l’arrie`re des molyblocs. La tempe´rature
du substrat de´pend en effet de la conductivite´ du molybloc, qui varie d’un molybloc a` l’autre,
du collage de l’e´chantillon, de la conductivite´ thermique du substrat (exemple SiC) ou des
pseudo-substrats (couche e´paisse d’AlN sur Al2O3). La couleur du molybloc peut eˆtre une bonne
indication de sa tempe´rature, de meˆme la couleur de l’e´chantillon peut donner une ide´e sur la
qualite´ du collage. Le meilleur moyen de calibrer la tempe´rature du substrat est d’utiliser une
mesure simple, reproductible d’un molybloc a` l’autre, et qui concerne directement la tempe´rature
de la surface et non celle du molybloc. Ceci peut eˆtre envisage´ par des mesures de temps de
de´sorption d’une quantite´ donne´e de matie`re, dans notre cas du Ga. En effet, plus la tempe´rature
du substrat est e´leve´e, plus le taux de collage du Ga diminue et plus il va de´sorber rapidement.
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Ne disposant pas de mesure absolue de la tempe´rature de la surface, une calibration
pre´alable sur un substrat pour lequel on connaˆıt par exemple des caracte´ristiques de surface
(reconstructions de´pendantes de la tempe´rature) permet de calibrer la tempe´rature d’autres
substrats en relatif. Un substrat de GaN utilise´ pour la calibration de la vitesse de croissance et de
la stoechiome´trie est utilise´ comme re´fe´rence. En effet, il a e´te´ montre´ par C. Adelamann [Ade02],
qu’a` 700°C, une surface de GaN expose´e a` un flux d’N pre´sente une reconstruction de surface de
type X2 visible sur les diagrammes RHEED. Ceci permet de calibrer le de´calage en tempe´rature
∆T du molybloc utilise´. A partir de cette mesure, pour un autre substrat (SiC, AlN) colle´ sur
ce meˆme molybloc, on re´alise alors des mesures de temps de de´sorption de Ga pour une quantite´
de Ga a` diffe´rentes tempe´ratures de substrat.
A 700°C, comme la de´sorption du Ga est quasi-nulle, nous pouvons conside´rer que la
quantite´ de Ga de´pose´e est e´gale au produit du flux de Ga utilise´ (flux a` la stoechiome´trie) par
le temps de de´poˆt. Les courbes de de´sorption de Ga sur SiC plan m sont repre´sente´es sur la
figure 2.3. L’e´volution de l’intensite´ de la tache spe´culaire sous vide, apre`s exposition de la surface
de SiC plan m a` un flux de Ga est repre´sente´e pour trois tempe´ratures de substrat diffe´rentes. Les
temps de de´sorption td sont mesure´s au point d’inflexion des courbes. Trois temps de de´sorption
diffe´rents de Ga sont obtenus pour trois tempe´ratures de substrat diffe´rentes : td1 = 6s pour
Ts = 735°C, td2 = 16s pour Ts = 720°C et td3 = 35s pour Ts = 710°C.
  















Fig. 2.3: Evolution de
l’intensite´ de la tache
spe´culaire en fonction
du temps pour trois
tempe´ratures de
substrat diffe´rentes,
apre`s exposition de la
surface de SiC plan m
a` un flux de Ga de
0.23MC/s pendant 30s.
Cette me´thode nous a semble´ la me´thode la plus simple et la plus fiable pour de´terminer





Le RHEED (Reflection High Energy Electron Diffraction), est une technique de diffrac-
tion d’e´lectrons (e−) de haute e´nergie en incidence rasante qui permet de caracte´riser l’e´tat de
la surface de la couche en cours de croissance. L’utilisation des e− n’est possible qu’en ultra-
vide afin d’e´viter les interactions entre les mole´cules pre´sentes entre le canon et les surfaces
e´tudie´es. Un faisceau d’e− acce´le´re´s par une haute tension (10 a` 35 kV) vient frapper la surface
de l’e´chantillon avec un faible angle d’incidence (1 a` 3°). Les e− sont diffracte´s et recueillis sur un
e´cran fluorescent. Le canon RHEED et l’e´cran sont dipose´s de part et d’autre du substrat, ce qui
e´vite de perturber la croissance et de les exposer directement aux cellules a` effusion (figure 2.2).
Du fait du faible angle d’incidence, le faisceau ne pe´ne`tre que dans une dizaine d’angstro¨ms
environ sous la surface et seuls les premiers plans atomiques participent a` la diffraction. Dans
le cas d’un faisceau RHEED ide´al, le faisceau est monoe´nerge´tique de longueur d’onde λ, par-
faitement collimate´, et l’angle d’incidence est e´gale a` θ°. Le faisceau incident est de´fini par le
vecteur d’onde ~k, et le faisceau diffracte´ par le vecteur d’onde ~k′. De meˆme que pour les lois de
la diffraction pour les rayons X, il y a diffraction lorsque
~k − ~k′ = ~Q (2.1)
ou` ~Q est un vecteur du re´seau re´ciproque de la surface, ou encore par la relation e´quivalente
~Q.~r = m.2Π (2.2)
avec ~r un vecteur du re´seau direct et m ∈ N.
Ceci peut se traduire graphiquement par la construction de la sphe`re d’Ewald centre´e sur
l’e´chantillon et dont le rayon est e´gale a` la norme de
∥∥∥~k∥∥∥ = 2Π/λ. Il y a diffraction lorqu’un
noeud du re´seau re´ciproque intercepte la sphe`re d’Ewald. Par de´finition, le diagramme de dif-
fraction d’un e´le´ment est l’intersection entre la transforme´e de Fourier (TF) de celui-ci et la
sphe`re d’Ewald de´crite pre´ce´demment. La transforme´e d’une surface parfaite e´tant un re´seau
bidimensionnel de tiges de diffraction (de coordonne´es (hk)), le diagramme de diffraction d’une
surface parfaite est donc l’intersection entre une tige infiniment fine et la sphe`re d’Ewald de
rayon 2Π/λ. Le diagramme de diffraction RHEED sera constitue´ de points tre`s fins, re´partis
sous forme de cercles dits zone de Laue. La figure 2.4 montre le principe de la diffraction d’une
surface par RHEED, avec en (a) une vue de coˆte´ et en (b) une vue du dessus. En pratique,
la surface pre´sente une certaine rugosite´, les tiges ont donc une certaine e´paisseur, les points
s’e´tendent paralle`lement a` la surface. Par ailleurs, le faisceau n’est pas monoe´nerge´tique. Cette
dispersion en e´nergie provoque un e´largissement de la sphe`re d’Ewald. De plus, de par la faible
longueur d’onde associe´e aux e´lectrons, le rayon de la sphe`re d’Ewald est tre`s grand par rapport
a` la distance entre les tiges. L’intersection entre sphe`re d’Ewald et tiges, au niveau de la zone
de Laue d’ordre 0, correspond non plus a` des points mais a` des tiges de diffraction.
Chaque alignement du faisceau avec des range´es atomiques diffe´rentes va entraˆıner des
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diagrammes de diffraction RHEED diffe´rents. En pratique, lorsque le faisceau est paralle`le a` une
direction cristallographique [hkil] (par exemple la direction [1120]), on dit que le diagramme
RHEED alors obtenu a e´te´ pris selon l’azimut < hkil > (l’azimut < 1120 >). Il ne faut pas
oublier que par RHEED, nous observons le re´seau re´ciproque de notre surface. Sachant que
la distance entre les tiges de diffraction est inversement proportionnelle a` la distance entre les
range´es d’atomes du re´seau direct [Mah90], il est possible de remonter aux parame`tres de maille
de la couche e´pitaxie´e mais seulement en relatif par rapport a` ceux du substrat (on mesure
acouche−asubstrat
asubstrat
et non acouche). C’est la raison pour laquelle le RHEED est une technique de




Fig. 2.4: Sche´ma de principe du RHEED (d’apre`s [HC83]).
2.3.0.1 Caracte´risations disponibles graˆce au RHEED
La technique RHEED permet en effet :
1. d’avoir acce`s a` la cristallinite´ de la couche (amorphe)
2. d’observer les reconstructions de surface [Lau04]
3. de mesurer la vitesse de croissance par oscillation RHEED [Hau01]
4. de calibrer la tempe´rature du substrat (section 2.2.4)
5. de de´terminer d’e´ventuels re´gimes auto-re´gule´s (mesure d’adsorption/de´sorption) [Ade03]
6. de constater la vicinalite´ d’un substrat [Tak01, Ebi07]
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7. d’e´valuer l’e´volution dans le plan et hors du plan des parame`tres de maille des couches
e´pitaxie´es [Han01, Cor07]
8. d’observer les transitions 2D/3D de type SK [Dau97]
9. de caracte´riser des modifications de forme [Ohl98]
10. de calculer les angles des e´ventuelles facettes d’ˆılots [Pas01, Fel07]
2.4 Diffraction des Rayons X
Dans cette partie, nous allons de´tailler la diffraction des rayons X applique´e a` l’e´tude de
la qualite´ cristalline de nos couches de nitrures d’e´le´ments III. Toutefois, nous ne reviendrons
pas sur la the´orie de la diffraction. Avant toute chose, il est important de souligner que cette
technique de caracte´risation est non destructive. Son inte´reˆt re´side dans l’exploration fine du
re´seau re´ciproque de l’e´chantillon cristallin e´tudie´. Nous de´taillerons l’inte´reˆt de cette technique
en mode haute re´solution pour les nitrures plan c en de´crivant dans un premier temps l’ap-
pareillage utilise´ au cours de cette the`se ainsi que les me´thodes de mesures. Nous parlerons
des diffe´rents de´fauts pre´sents dans les couches e´pitaxie´es et leurs effets sur les e´largissements
des taches de diffraction. Pour finir, nous de´crirons la me´thode de Bond e´tendue, utilise´e pour
de´terminer les parame`tres de maille dans le plan de nos couches de nitrures plan m.
2.4.1 Pourquoi la haute re´solution ?
La diffraction X classique, qui utilise des optiques simples, renseigne sur la structure
moyenne du cristal e´tudie´ et permet d’avoir acce`s a` partir de la position et de l’aire des pics
de diffraction a` la structure cristalline et a` la position des atomes dans la maille. Lorsque l’on
s’inte´resse aux empilements de couches minces, il est souhaitable d’avoir acce`s a` une structure
moyenne de l’empilement mais e´galement de chacune des couches.
Dans le cas des he´te´rostructures de semi-conducteurs de´die´s a` la microe´lectronique ou
a` l’optoe´lectronique, la connaissance de l’e´tat de relaxation de chacune des couches, de leur
composition et de leurs parame`tres de maille (dont de´pend leur largeur de bande interdite) est
indispensable pour la maˆıtrise de leurs proprie´te´s optiques. Dans le cas des nitrures re´alise´s
par he´te´roe´pitaxie, la diffe´rence de parame`tre de maille avec les substrats va entraˆıner des
contraintes qui vont se relaxer e´lastiquement ou plastiquement, suivant l’e´paisseur de la couche.
Si l’on conside`re la relaxation e´lastique, la contrainte dans le plan va induire une de´formation
dans la direction libre, donc une variation des parame`tres de maille hors du plan, comme ce que
nous avons de´crit dans la section 1.6.
La relaxation plastique caracte´rise´e par l’introduction de de´fauts irre´versibles dans la
couche (dislocations, fissures) va entraˆıner des variations locales de parame`tres de maille qui
vont se traduire par l’e´largissement des pics de diffraction et la modification de leur forme. Il
est par exemple possible, a` partir des largeurs a` mi-hauteur de pics syme´triques de remonter a`
une densite´ de dislocations [Hey96].
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D’un point de vue expe´rimental, une variation du parame`tre de maille ∆d/d de l’ordre
de 10−4 pour un parame`tre d = 0.5nm, se traduit par une de´calage de la position du pic de
∆θ = 0.002° . Il est donc ne´cessaire de pouvoir mesurer ce de´calage. De meˆme, si nous voulons
de´terminer la composition d’un alliage donne´, par exemple la composition a` 1% pre`s d’une
couche d’AlGaN sur un substrat de GaN, en ne´gligeant la contrainte dans ces couches pour une
premie`re approximation, dans le cas du parame`tre hors du plan, nous devons pouvoir mesurer
des diffe´rences de parame`tre de maille ∆c de l’ordre de 8 10−5nm, soit des de´calages ∆θ sur la
raie (0002) de 0.0075°.
L’observation de taches de diffraction peut directement nous renseigner sur la relaxation
des couches ou sur le type de de´fauts majoritairement pre´sents.
Afin de pouvoir re´pondre a` ces besoins, il nous faut :
– une grande dynamique (mesure du substrat ainsi que des couches de faibles e´paisseurs)
– un faisceau de faible divergence angulaire et de faible dispersion en longueur d’onde.
Ceci ne´cessite un appareillage permettant de mettre en forme le faisceau de rayons X.
2.4.2 Description du diffractome`tre
Les e´tudes par rayons X ont e´te´ re´alise´es sur un Seifert XRD 3003 PTS. La longueur d’onde
des rayons X utilise´e est de 0.154056nm et correspond a` la kα1 du cuivre. Une photographie du
diffractome`tre ainsi qu’un sche´ma le repre´sentant sont disponibles sur la figure 2.5. Il peut eˆtre
de´compose´ en trois parties principales.
1. La premie`re partie est contitue´e du tube de rayons X (Cu) et de l’optique de mise en forme
du faisceau.
– Le faisceau issu du tube est divergent. Il est donc premie`rement transforme´ en faisceau
paralle`le (divergence de 0.01°) par re´flexion sur un miroir parabolique a` gradient de
parame`tre (figure 2.6), ce qui permet e´galement un gain d’un facteur 10 en intensite´.
– Deux monochromateurs constitue´s chacun de 2 monocristaux de Ge dispose´s selon
le montage 4 cristaux (-n, +n, +n, -n), dit montage de duMond-Hart-Bartels (figure
2.7) [Bow], permettent successivement de (a) re´duire la divergence angulaire et (b) la
divergence en longueur d’ondes. C’est la diffraction du faisceau par les monochroma-
teurs (figure 2.7 (c)) de Ge qui permet d’ame´liorer la re´solution. Les monocristaux
doivent donc eˆtre dispose´s de manie`re a` ce qu’une famille de plans soit en position
de diffraction. Cet alignement est de´licat et ne´cessite un certain savoir-faire. Habi-
tuellement, les monochromateurs sont oriente´s de manie`re a` choisir la re´flexion (220)
du Ge, ce qui donne acce`s a` des valeurs de ∆θ = 0.0033°et δλ/λ=1.4 10−4. Il est
possible de se´lectionner la re´flexion (440) du Ge pour encore augmenter la re´solution
(∆θ = 0.0014°et δλ/λ=2.2 10−5), mais ceci diminue l’intensite´ disponible. Chaque mo-
nochromateur fait perdre environ un facteur 5 a` 10 sur l’intensite´ du faisceau incident.
2. Le goniome`tre permet de mettre une famille de plans (une seule a` la fois) de l’e´chantillon
en position de diffraction.
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Fig. 2.5: Photographie et sche´ma du diffractome`tre Seifert 3003 PTS utilise´ au
cours de cette the`se.
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– Il est dit 4 cercles car il permet des mouvements ω, φ, χ, 2θ inde´pendants (figure 2.82).
– Une teˆte goniome´trique supple´mentaire permet les mouvements selon x, y et z (indispen-
sable pour centrer l’e´chantillon), et posse`de e´galement deux berceaux permettant des
mouvements χ1 et χ2 inde´pendants de ceux du goniome`tre. Ceux-ci permettent d’aligner
l’e´chantillon, c’est-a`-dire de faire en sorte que la normale aux plans cristallins soit selon
la direction z sans utiliser l’angle χ.
– Un laser dispose´ sur le bras de´tecteur peut eˆtre utilise´ pour re´gler la verticalite´ de la
surface de l’e´chantillon.
3. Le de´tecteur est un de´tecteur ponctuel a` scintillation de 2° d’acceptance. Il est utilise´ sans
optique supple´mentaire lors de l’alignement de l’e´chantillon. Des optiques dispose´es devant
ce de´tecteur permettent d’ame´liorer la re´solution du faisceau diffracte´.
– en mode haute re´solution : un analyseur en sortie compose´ de deux monocristaux de Ge
(220) (figure 2.5) permet une se´lection en angle du faisceau e´mergent de l’e´chantillon.
Nous avons alors une pre´cision et une reproductibilite´ meilleures que 0.001°. On dispose
e´galement d’une grande dynamique qui s’e´tend sur pre`s de 6 de´cades, avec un faisceau
direct > 106 coups par seconde (cps), et un niveau du bruit de fond infe´rieur a` 1 cps.
Ce mode est utilise´ pour les nitrures plan c, les arse´niures et les mate´riaux II/VI.
– mode avec collimateur plan : lorsque l’intensite´ des maxima des pics de diffraction est
faible par rapport au substrat, il est possible de remplacer l’analyseur par un collimateur
plan qui est donc place´ devant le de´tecteur. Son acceptance est de l’ordre de 0.2°. Ce
mode ne modifie pas la pre´cision des mesures en ω mais e´largit les courbes en 2θ et
θ − 2θ La re´solution angulaire est alors infe´rieure a` celle de l’analyseur, nous disposons
tout de meˆme d’une pre´cision de 0.001°. Le bruit de fonds est alors plus e´leve´ (de l’ordre
de la dizaine de cps). Le collage du substrat sur une plaque de de Si de´soriente´e permet
de diminuer ce bruit de fond a` environ 1 cps. C’est ce mode que nous avons employe´ au
cours de cette the`se pour les nitrures plan m.
– mode basse re´solution : pour des couches tre`s minces ou de qualite´ moindre, il est possible
de supprimer un monochromateur en amont (apre`s le miroir parabolique et le premier
monochromateur) afin d’augmenter l’intensite´ disponible.
  
 
Tube de rayons X
Faisceau sortant
      parallèle
Fig. 2.6: Sche´ma de principe de la
mise en forme du faisceau des
rayons X par un miroir parabolique.
2Pour une description plus de´taille´e, voir la section 2.4.3
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Fig. 2.7: Sche´ma de principe de
l’arrangement (a) +- qui permet
une bonne re´solution angulaire (b)
++ qui permet une se´lectivite´ en
longueur d’onde et (c) -++- qui
combine ces deux effets.
2.4.3 Angles de travail - alignement des e´chantillons
Nous allons nous inte´resser a` certaines familles de plans de l’e´chantillon. Nous devrons
donc mettre l’e´chantillon dans diffe´rentes positions de diffraction correspondant a` ces diffe´rentes
familles. Il est ne´cessaire tout d’abord d’aligner une famille de plans de re´fe´rence. En pratique,
on recherche la famille de plans correspondant au plan de surface du substrat initial car, a priori,
on ne sait pas comment est oriente´e notre couche par rapport a` ce substrat. Par exemple dans
le cas du 6H-SiC plan c, donc plan (0001), nous recherchons la raie (0006) tandis que pour le
SiC plan (1100), nous recherchons la raie (3300). Pour cet alignement nous disposons des angles
de travail de´crits sur le sche´ma de la figure 2.8.
L’e´chantillon peut eˆtre de´place´ selon trois axes x, y et z. Nous pouvons le faire pivoter
autour de la normale a` sa surface (angle φ), et autour de l’axe x (angle χ). Les deux berceaux
de la teˆte goniome´trique permettent d’aligner la normale aux plans de re´fe´rence selon z, a` partir
de rotations effectue´es autour de y et autour de l’axe x. L’angle ω correspond a` l’angle entre le
faisceau incident et la surface de l’e´chantillon, tandis que l’angle 2θ correspond a` l’angle entre le
faisceau direct et le bras de´tecteur. Ainsi L’e´chantillon est d’abord place´ au centre de la sphe`re
de confusion qui constitue le point fixe de l’appareillage, et ce graˆce aux mouvements permis
selon x, y et z. Nous recherchons une raie syme´trique (2θ fixe et balayage en ω) et corrigeons
la de´sorientation de l’e´chantillon par rapport a` sa position the´orique ω = θBragg au moyen des
deux berceaux.
2.4.4 De´termination de la de´sorientation
Dans le cas ide´al, la normale a` la surface correspond a` la normale aux plans de croissance
(substrat nominal). Dans la pratique, elles ne co¨ıncident que tre`s rarement : il existe toujours
une de´sorientation du substrat appele´e miscut. Le substrat est dit vicinal. Cette de´sorientation
peut avoir des conse´quences importantes sur les couches e´pitaxie´es [Bra03, She05]. Pour mesurer
ce miscut, on aligne la surface verticalement graˆce a` un faisceau laser dont la re´flexion sur la
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Fig. 2.8: Sche´ma des angles de travail
disponibles dans le diffractome`tre.
surface de l’e´chantillon, lorsque ce dernier est en rotation autour de la normale a` sa surface (scans
φ), doit eˆtre fixe. Apre`s cet alignement, les plans correspondant the´oriquement a` la surface sont
mis en position de diffraction avec un de´tecteur fixe place´ a` 2θ. Nous re´alisons des scans ω
pour diffe´rentes valeurs de φ. La de´sorientation de la couche est alors de´termine´e a` partir d’une
e´quation du type [Bow] :
y = ω0 ∗ sin(φ+ β) + ω (2.3)
avec ω0 l’angle de de´sorientation entre la normale a` la surface et la normale aux plans
de croissance, ω la valeur moyenne d’ω, et β le de´phasage (permet de de´terminer la direction
autour de laquelle se fait pre´fe´rentiellement la de´sorientation).
2.4.5 Raies syme´triques et asyme´triques
La figure 2.9 est un sche´ma des diffe´rentes configurations de travail. En (a), nous nous
inte´ressons aux familles de plans correspondant aux plans de croissance. Dans ce cas on parle
des raies syme´triques. Celles-ci vont nous renseigner sur le parame`tre de maille hors du plan de
l’e´chantillon. En (b) et (c), les plans e´tudie´s sont incline´s par rapport a` la surface d’un angle α,
leur normale a donc une composante dans le plan et une composante hors du plan. Les raies sont
qualifie´es de raies asyme´triques et permettent de de´terminer les parame`tres de maille dans le
plan, comme nous le verrons dans la section 2.4.7. Dans cette configuration particulie`re, comme
ω de´fini l’angle entre la surface de l’e´chantillon et le faisceau incident, on a ωa− = θ − α, on
parle d’incidence rasante, et ωa+ = θ + α, on dit qu’on est en e´mergence rasante. Dans cette
formule, θ est l’angle de Bragg.
Pour les nitrures (0001), les parame`tres a dans le plan sont espace´s re´gulie`rement de 60°.
Dans le cas d’e´chantillons plan m, les parame`tres dans le plan ne sont pas les meˆmes : a1120 et
c, ils sont de plus a` 90° l’un de l’autre. Ce type d’orientation peut engendrer des anisotropies
de croissance [Wal00] (de meˆme que pour le plan a [Ono02, Li04]). Il est donc indispensable
d’e´tudier les scans de raies syme´triques avec tour a` tour a1120 puis c dans le plan de diffraction.
La figure 2.10 (a) (resp. (b)) sche´matise le cas d’un e´chantillon plan m pour lequel nous pouvons
re´aliser des e´tudes sur une raie syme´trique avec a1120 (resp. c) dans le plan de diffraction. Il est
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Fig. 2.9: Sche´mas de´finissant l’orientation des e´chantillons pour observer des
raies (a) syme´triques et (b) et (c) asyme´triques, avec (b) en incidence rasante et




















Fig. 2.10: Diffe´rentes orientations d’un
e´chantillon plan m pour e´tudier la meˆme
raie de diffraction syme´trique mais avec
(a) a1120 et (b) c dans le plan de diffraction.
e´galement indispensable d’orienter a1120 ou c lorsque l’on s’inte´resse aux raies asyme´triques
contenant ces parame`tres (par exemple pour e´tudier la raie (3306) du SiC, c doit eˆtre place´ dans
le plan de diffraction).
2.4.6 Les de´fauts et leurs effets sur les taches de diffraction
Dans cette partie, nous allons de´crire les diffe´rents types d’e´largissement des taches de
diffraction rencontre´s dans nos couches. Nous allons ensuite les relier a` une relaxation, a` une
contrainte ou encore a` un type de de´fauts [Chi01]. Dans un premier temps, nous allons nous
inte´resser a` la position des taches de diffraction de nos couches par rapport a` celle du substrat
(figure 2.11). Pour ce faire nous nous plac¸ons dans le repe`re (0, ~qx, ~qz). Dans ce repe`re, les
coordonne´es des taches de diffraction sont donne´es en fonction de θ et ω par
4pi
λ
sin θ sin(ω − θ) (2.4)
selon qx et par
4pi
λ
sin θ cos(ω − θ) (2.5)
selon qz. En (a), les raies de la couche sont parfaitement aligne´es selon qx avec celles du substrat,
la couche est pseudomorphe au substrat. En (b), les positions des raies de la couche correspondent
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Fig. 2.11: Sche´ma des re´seaux re´ciproques du substrat et des couches e´pitaxie´es (a`
gauche) mis en relation avec des cartographies de l’espace re´ciproque (au centre)
et avec l’e´tat de la couche (sche´mas de droite), pour une couche (a)
pseudomorphe au substrat, (b) relaxe´e ou partiellement relaxe´e et (c) de´soriente´e
(tilte´e). A gauche, les taches de diffraction noires sont celles du substrat, celles
rouges ou blanches sont celles de la couche. Sur les cartographies au centre, les
croix noires correspondent a` la position attendue de la tache de diffraction de la
couche e´pitaxie´e si elle n’e´tait pas contrainte (cas (b)) ou si elle n’e´tait pas
de´soriente´e (cas (c)). Sur les sche´mas a` droite, le substrat (la couche) est de
couleur grise (blanche). Les re´seaux re´ciproques (figures de gauche) sont ceux
d’un substrat et d’une couche cubiques, mais ceci ne change rien sur l’origine du
de´placement des taches de la couche par rapport a` celles du substrat.
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a` celle d’une couche relaxe´e ou partiellement relaxe´e. En (c), les raies sont toutes de´cale´es d’un
meˆme angle par rapport a` celles du substrat, la couche est de´soriente´e (ou tilte´e) par rapport a`
ce dernier.
Nous allons maintenant de´crire les de´fauts qui peuvent entraˆıner des e´largissements des
taches, et dans ce cas, sur quelles taches ces e´largissements sont visibles.
On voit d’apre`s la figure 2.12 (a), que dans le cas d’une couche pre´sentant une mosa¨ıque,
l’e´largissement se fait perpendiculairement au vecteur de diffraction. Il est facilement identifiable
sur les raies syme´triques et asyme´triques. L’e´largissement est proportionnel au module du vec-
teur de diffraction. Sur la figure 2.12 (b), la faible taille de domaines (quelques dizaines de nm)
dans le mate´riau va avoir une influence sur les raies syme´triques et asyme´triques, paralle`lement a`
qx pour une longueur de cohe´rence paralle`le et selon qz pour une longueur de cohe´rence perpen-
diculaire. L’e´largissement est alors le meˆme pour toutes les raies. Pour finir, sur la figure 2.12 (c),
l’e´largissement des taches est lie´ a` la relaxation des parame`tres de maille de la couche. Selon
les raies syme´triques qui ne correspondent qu’au parame`tre hors du plan, seul un e´largissement
selon qz est visible. Sur les raies asyme´triques, l’e´largissement se fait selon qz pour le parame`tre
hors du plan et selon qx pour le parame`tre dans le plan. De plus, l’e´largissement augmente avec
le vecteur de diffraction. Sur la figure 2.12 (d), est sche´matise´e une couche pre´sentant une forte
mosa¨ıcite´ et les longueurs de cohe´rence late´rales et perpendiculaires (tailles de domaines).
Il peut eˆtre difficile d’attribuer l’e´largissement d’une tache donne´e a` un effet particulier,
notamment dans le cas d’une couche relaxe´e ou d’une couche pre´sentant une forte mosa¨ıcite´,
les deux effets peuvent en effet eˆtre pre´sents. Il est par conse´quent ne´cessaire d’observer plu-
sieurs taches de diffraction, syme´triques et asyme´triques, afin de pouvoir de´terminer les de´fauts
dominant dans les couches re´alise´es.
2.4.7 De´termination des parame`tres de maille
Les parame`tres de maille de couches e´pitaxie´es sont tre`s souvent de´termine´s en relatif
par rapport au substrat. Dans le cas des nitrures, nous disposons majoritairement de pseudo-
substrats (par exemple AlN/Al2O3) dont les parame`tres de maille ne sont pas tre`s bien controˆle´s.
De plus, les couches peuvent eˆtre de´soriente´es par rapport au substrat, nous avons donc besoin
de de´terminer inde´pendamment les parame`tres de maille de la couche et du substrat.
La me´thode la plus re´pandue pour la mesure des parame`tres de maille en absolue, est la
me´thode de Bond, utlise´e depuis les anne´es 60 pour les structures cubiques [Bon60]. Une variante
existe sous le nom de me´thode de Bond e´tendue [Her02, Geh05] (figure 2.13 (b)) pour les cristaux
non cubiques. Le principe re´side sur le fait de mesurer plusieurs re´flexions (hkil) appartenant a`
la meˆme zone cristallographique sans alignement entre les mesures. Chaque re´flexion est mesure´e
deux fois pour s’affranchir d’e´ventuelles de´sorientations. Les raies syme´triques sont mesure´es a`
+2θ et a` −2θ (figure 2.13 (a)) et les raies asyme´triques (hkil) sont mesure´es en incidence rasante
(hkil)a+ et en e´mergence rasante (hkil)a− (figure 2.13 (b)). Ces raies asyme´triques correspondent
a` des familles de plan de meˆme dhkil et de meˆme inclinaison α par rapport aux plans syme´triques.
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Fig. 2.12: A gauche, Sche´ma des e´largissements des raies de diffraction et a`
droite, illustration de cet effet sur des cartographies de l’espace re´ciproque de
diffe´rentes taches de diffraction, avec en (a) une couche pre´sentant une mosa¨ıcite´
prononce´e, en (b) une couche pre´sentant des longueurs de cohe´rence late´rales et
verticales, en (c) une couche qui pre´sente des gradients de parame`tre de maille et
en (d) un sche´ma de la mosa¨ıcite´ et des longueurs de cohe´rence. Les re´seaux
re´ciproques sont ceux d’une couche cubique et non hexagonale, mais ceci ne
change rien sur l’origine de l’e´largissement des taches. Pour une meilleure clarte´,
les e´largissements ne figurent pas sur toutes les raies des sche´mas.
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(b)
ωs−=180°- θBragg +ω0ωs+=θBragg +ω0
ωa+=θBragg - α +ω0
α
ωa+=θBragg + α +ω0
α
(a)
Fig. 2.13: Sche´ma repre´sentant le
principe de la me´thode de Bond e´tendue
sur (a) les plans de surface et (b) les
plans incline´s par rapport a` la surface
(images tire´es de [Her02]).
Cette me´thode ne ne´cessite que deux pre´cautions :
– L’ axe de zone du cristal e´tudie´ doit eˆtre ajuste´ afin d’eˆtre paralle`le a` l’axe ω du go-
niome`tre, avec une pre´cision meilleure que 0.05°.
– Les mesures en scans ω doivent avoir une pre´cision de l’ordre de 0.001° sur une grande
distribution d’angles (jusqu’a` 150°).
Ces deux exigences sont satisfaites avec l’appareillage utilise´.
2.4.7.1 La me´thode de Bond e´tendue
Nous allons tout d’abord de´crire cette technique dans le cas des nitrures plan c puis
l’appliquer aux nitrures plan m. Dans notre cas, pour e´viter de de´placer le bras de´tecteur de
l’autre coˆte´ de l’e´chantillon, nous avons de´termine´ les parame`tres de maille hors du plan a` partir
de la loi de Bragg, en corrigeant le de´calage e´ventuel en 2θ par rapport au SiC. Dans le cas du
plan c), la de´termination des parame`tres de maille se fait sur une famille de plans (000l) (plans
syme´triques) :
2dhkl ∗ sinθ = λ (2.6)
Si l’on veut de´terminer les parame`tres de maille dans le plan, nous devons conside´rer une famille
de type (hkil). Celle-ci fait un angle α avec la famille de plans (000l) (voir par exemple la
figure 2.9 (b) et (c) ou la figure 2.13). En incidence rasante (figure 2.9 (b)), nous avons
ωa+ = θBragg + α+ ω0 (2.7)
et en e´mergence rasante (figure 2.9 (c)), on a
ωa− = θBragg − α+ ω0 (2.8)
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avec ω0 qui correspond par exemple a` une de´sorientation des plans e´tudie´s par rapport au





Or l’angle α est directement relie´ au rapport entre les parame`tres de maille recherche´s. Dans
le syste`me hexagonal, l’angle α entre deux familles de plan (hkil) et (hkil)′ est donne´e par le
















(h′2 + k′2 + h′k′) + l′2
c2
(2.10)
Dans les cas les plus classiques, nous nous inte´ressons a` l’angle entre les familles de plan












La mesure de l’angle α donne directement acce`s a` la mesure de ca .
Dans le cas ou` les couches sont re´alise´es sur des plans non-polaires (h k − (h + k) 0),
par exemple dans le cas de couches e´pitaxie´es sur les plans (1100), l’angle α qui nous inte´resse
correspond a` l’angle entre les vecteurs directeurs des plans (1100) et des plans asyme´triques
(h k − (h + k) l). Les vecteurs directeurs de ces plans asyme´triques ont une composante se-
lon [1100] et une composante selon [1120] et/ou [0001]. Il est plus simple de travailler dans un
repe`re orthogonal (O, normale a` la surface, perpendiculaire dans le plan, c). Dans le cas des
nitrures plan m, nous avons donc un repe`re (O, ~a1100, ~a1120, ~c). En effet, si l’hexagone n’est




2 et a1120 =
a
2 (avec le meˆme a dans les deux cas). Comme nous ne
connaissons pas la manie`re dont est de´forme´ l’hexagone, il est ne´cessaire de traiter les directions
a1100 et a1120 inde´pendamment. Nous noterons a1100=d1100, a1120=d1120 et c=d0001. On prend
donc ~M = (O,~a1100,~a1120,~c) comme nouveau repe`re dans l’espace direct. Ses vecteurs sont or-






~c∗=2Πc et exprimer les rapports
d1100
d1120
et d1100d0001 en fonction des angles α1120 et αc.
Le produit scalaire entre vecteurs directeurs des plans syme´triques et asyme´triques peut
alors s’exprimer directement en fonction des d1100, d1120 et d000l dans la base ~M∗=(O, ~a∗1100,
~a∗1120, ~a∗0001). En notant
uv
w
 dans la base ~M∗, les coordonne´es des plans asyme´triques pour
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Si nous nous inte´ressons a` des raies pour lesquelles w = 0, c’est-a`-dire des raies ayant une







Si nous nous inte´ressons a` des raies pour lesquelles v = 0 (une composante selon [1100] et une







La technique de Bond est base´e sur la mesure de la position en ω du maximum des raies
en ayant place´ le de´tecteur autour de la position attendue en 2θ. Il est de´licat de de´terminer ω
en faisant seulement des scans ω (car il est difficile de de´terminer la position du maximum du pic
en 2θ) pour ce type d’orientation, principalement a` cause de fortes de´sorientations des couches
par rapport au substrat, de fortes contraintes dans ces couches, de fortes mosa¨ıcite´s. . . Le plus
simple est de re´aliser des cartographies de l’espace re´ciproque pour certaines raies donne´es.
De plus, l’analyse qualitative des couches e´pitaxie´es est imme´diate graˆce aux cartographies
et a` la re´solution dont nous disposons sur l’appareillage. Ceci constitue le principal avantage
d’e´tudier des cartographies, l’inconve´nient majeur e´tant le temps d’acquisition ne´cessaire, entre
2 et 15 heures selon la taille du scan a` effectuer. A partir de ces cartographies, nous devons
de´terminer le centre de chaque pic de diffraction.
Nous re´alisons alors un fit bidimensionnel utilisant une gaussienne 2D3. Dans le cas ou`
les taches de diffraction pre´sentent une relaxation progressive (figure 3.27 (c) et (d)), nous
avons utilise´ un fit compose´ de deux Gaussiennes bidimensionnelles. Enfin, pour de´terminer les
parame`tres de maille hors du plan, nous avons simplement couple´ les mesures a` partir de scans
2θ − θ et de cartographies de la re´flexion (3300).
3Le logiciel utilise´ pour cette analyse est IGOR wavemetrics.
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2.5 Microscopie a` Force Atomique (AFM)
La microscopie a` force atomique permet d’imager les surfaces, entre autres celles de
mate´riaux isolants. Le principe re´side dans le de´placement d’une sonde fine et dans la me-
sure des interactions entre celle-ci et les atomes de la surface a` e´tudier. Il a e´te´ mis au point en
1986 par C. Binnig et al [Bin86] comme prolongement du microscope a` effet tunnel mais pour
des mate´riaux isolants. Dans ce cas, on mesure des forces d’interaction entre la surface et la
pointe au lieu du courant tunnel. Une pointe place´e a` l’extre´mite´ d’une poutre souple, ou can-
tilever, balaye la surface a` e´tudier, les forces d’interaction avec celle-ci provoque la deflexion du
levier. Un faisceau laser vient frapper le cantilever et est re´fle´chi par ce dernier sur un de´tecteur
photodiode. Les variations verticales du cantilever entraˆınent le de´placement du faisceau laser,
ce qui permet de mesurer les variations verticales de hauteur sur la surface e´tudie´e.
La morphologie de surface des e´chantillons a e´te´ e´tudie´e par AFM sur un Veeco Nanoscope
Dimension 3100 Controller en utilisant le mode tapping. Dans ce mode, le cantilever oscille en
surface de l’e´chantillon a` une fre´quence proche de sa fre´quence de re´sonance et l’amplitude d’os-
cillation est choisie de manie`re a` traverser la couche de contamination habituellement pre´sente
sur toute surface analyse´e. La pointe ne vient en contact avec l’e´chantillon que pe´riodiquement,
ceci permet d’e´viter les forces de friction et assure une plus longue dure´e de vie aux pointes en
Si utilise´es. L’interaction avec la surface modifie la fre´quence de re´sonance du cantilever et donc
son amplitude d’oscillation. La variation de l’amplitude d’oscillation par rapport a` la valeur
initiale, avant toute interaction, est utilise´e comme signal d’asservissement.
Dans cette the`se, la majeure partie des images AFM a e´te´ re´alise´e avec des pointes stan-
dards. Leur rayon de courbure est de l’ordre de 5 a` 10nm, ce qui est suffisant pour mesurer
les dimensions des nanostructures mais pas pour de´terminer leur forme. Nous avons donc eu
recours a` des “super-pointes AFM” dont le rayon de courbure est de 2nm. Notons enfin qu’un
logiciel de traitement des images est ne´cessaire pour re´aliser des agrandissement, des profils des
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nanostructures. . . Notre choix s’est porte´ sur un logiciel libre : WSXM [Hor07].
2.6 Conclusion
Nous avons de´crit les principales me´thodes expe´rimentales utilise´es au cours
de cette the`se. Dans un premier temps nous avons de´taille´ l’EJM et son outil de
caracte´risation in situ, le RHEED. Ce dernier nous donne acce`s a` de pre´cieuses in-
formations sur la surface des e´chantillons lors de leur croissance. Nous avons ensuite
de´crit le diffractome`tre de rayons X utilise´ dans cette the`se pour la caracte´risation
structurale de nos e´chantillons, ainsi que les principales informations que l’on peut
tirer de l’analyse de la position et de la forme des pics de diffraction, par exemple
la relaxation, la de´sorientation ou la mosa¨ıcite´ des e´chantillons. Nous avons ensuite
explique´ la me´thode de Bond e´tendue que nous avons employe´e pour de´terminer
les parame`tres de maille de nos couches e´paisses. Nous avons fini par de´crire l’AFM
qui sera l’outil principal de caracte´risation de la surface de nos couches.
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3.1 Introduction
Afin de re´aliser des he´te´rostructures, nous avons besoin de deux mate´riaux
de gaps diffe´rents, un mate´riau barrie`re de plus grand gap (AlN) que le mate´riau
servant de zone active a` base de puits ou de boˆıtes quantiques (GaN). Or, les condi-
tions de croissance des couches de nitrures plan c et plan a de la phase hexagonale
re´alise´es par e´pitaxie par jets mole´culaires assiste´e par plasma d’azote, influencent
directement leurs morphologies et leurs proprie´te´s structurales. Dans le cas de la
croissance de couches e´paisses d’AlN ou de GaN, le rapport des flux ΦIII/ΦN permet
de controˆler la rugosite´ de la surface des couches, qui est minimale en conditions
riche me´tal pour le plan c, et minimale en conditions riche N pour le plan a. De
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plus, dans le cas des boˆıtes quantiques de GaN plan a, la morphologie de la couche
tampon d’AlN a un effet direct sur l’alignement des boˆıtes [Fou07]. C’est pourquoi,
il est important dans un premier temps de s’inte´resser aux conditions de crois-
sance optimales de l’AlN plan m. La croissance d’AlN plan m a de´ja` e´te´ re´alise´e
par diffe´rents groupes, mais il existe une certaine dispersion des re´sultats. En effet,
Stemmer et al. [Ste96] ont de´montre´ la croissance d’AlN 2H sur 6H-SiC tandis que
d’autres groupes ont rapporte´ la re´alisation d’AlN 4H sur 4H-SiC [Arm06] ou en-
core la croissance d’AlN 6H sur 6H-SiC [Sch07].
Nous allons quant a` nous, nous inte´resser a` la croissance de l’AlN sur 6H-SiC.
Avant toute chose, nous allons caracte´riser les substrats de 6H-SiC disponibles.
Nous analyserons ensuite les conditions de croissance optimales des couches e´paisses
d’AlN (par RHEED et AFM). Nous pourrons de`s lors nous concentrer sur l’e´volution
de leur morphologie (par AFM et MEB) et sur celle de leur relaxation (par XRD)
et ce, en fonction de leur e´paisseur, tout en essayant de de´terminer (par TEM) les
principaux de´fauts pre´sents dans ces couches.
3.2 Etude du SiC (1100)
Les e´tudes portant sur les nitrures non-polaires sont en majeure partie re´alise´es sur des
substrats de LiAlO2(001) [Wal00], de ZnO [Lee03] ou de SiC (1100) [Arm06] pour les nitrures
plan m, et des substrats de saphir plan r [Ng02] ou de SiC (1120) pour les nitrures plan a
[Ono02b]. Dans notre cas, le choix du substrat s’est porte´ sur le SiC plan m. Les raisons de ce
choix sont multiples. La premie`re tient a` la collaboration avec NOVASiC dont le savoir-faire en
matie`re de polissage du SiC est mondialement reconnu. La deuxie`me raison est que les diffe´rences
de parame`tre de maille, selon a et c entre le SiC et les nitrures sont faibles, comme repre´sente´
figure 3.1 (a) (nous prenons en re´alite´ c/3=0.50391nm et non 1.51173nm comme parame`tre
de maille c du 6H-SiC plan m). Rappelons que pour de´crire la croissance sur SiC plan m et
les de´saccords de parame`tre de maille entre couches e´pitaxie´es et SiC plan m, nous devons
conside´rer les deux directions perpendiculaires [0001] et [1120]. La figure 3.1 (b) repre´sente
sche´matiquement les mailles e´le´mentaires du SiC, du GaN et de l’AlN dans le plan (1100).
L’AlN est par conse´quent en compression selon [1120] et en tension selon [0001], tandis que le
GaN est en compression dans les deux directions. Le tableau 3.1 donne les valeurs des de´saccords
de parame`tre de maille.
De´saccord avec le SiC AlN GaN
∆a
a +1.01 % +3.51 %
∆c
c −1.13 % +2.90 %
Tab. 3.1: De´saccords de maille entre le GaN ou l’AlN et le substrat de SiC plan m










Fig. 3.1: (a) Largeur de bande interdite en fonction des parame`tres de maille pour
les nitrures et le SiC en phase wurtzite. (b) Repre´sentation sche´matique des
parame`tres de maille dans le plan (1100) du SiC, de l’AlN et du GaN. On note
l’anisotropie du de´saccord de maille entre l’AlN et le SiC.
La troisie`me raison est que le SiC est un mate´riau au potentiel e´norme. Il est, apre`s
le diamant, un des mate´riaux les plus durs et peut supporter des conditions extreˆmes de
fonctionnement (hautes tempe´ratures), ce qui le rend particulie`rement inte´ressant pour des
applications dans les industries automobiles ou ae´rospatiales. Il est entre autre utilise´ dans
l’e´lectronique de puissance ou comme substrat pour la re´alisation de diodes bleues (90% de sa
production) [Coo06, De´v05]. La croissance de nitrures sur ce mate´riau est de plus parfaitement
maˆıtrise´e dans le laboratoire selon les orientations (0001) [Gog04] et (1120) [Fou07]. Le SiC
permet e´galement de distinguer et d’e´tudier les proprie´te´s des couches d’AlN et celles de GaN
lors d’e´tudes par diffraction des rayons X en incidence rasante [Cor06], ce qui serait impossible
a` faire sur des pseudo-substrats d’AlN, ou` le signal de GaN (pics de diffraction), dans le cas de
nanostructures, serait noye´ dans celui de l’AlN. Il ne faut toutefois pas ne´gliger les nombreux
inconve´nients que pre´sente le SiC, tels que son prix e´leve´ duˆ aux difficulte´s rencontre´es pour
re´aliser des barreaux de SiC aussi bons cristallographiquement que le Si ou le Ge, ou encore la
pre´sence de nombreux grains cristallographiques dans un e´chantillon de 5x5mm2 !
Des e´tudes AFM ont e´te´ re´alise´es sur certaines plaques afin de valider le polissage. La fi-
gure 3.2 montre la surface du SiC apre`s polissage par NOVASiC. La rugosite´ obtenue sur l’image
de la figure 3.2 est infe´rieure a` 0.1nm et des marches atomiques d’environ 20nm de large sont
visibles.
Des e´tudes par XRD nous permettent de de´terminer la qualite´ cristalline au moyen de
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Fig. 3.2: Images AFM en 4x4µm2 de la surface polie du SiC (1100).
scans ω. La figure 3.3 repre´sente un scan ω en deux points d’un wafer de 10x5cm2 espace´s
d’environ 5cm, avec a` chaque fois une mesure a` φ=0° et φ=90°. Cette figure nous montre le
nombre important de grains d’orientation (1100), qui sont des grains de bonne qualite´ cristalline
(largeur a` mi hauteur de l’ordre de 0.02°) mais de´soriente´s les uns par rapport aux autres.
Ceci pose un proble`me pour la couche e´pitaxie´e qui tend a` reproduire la qualite´ du substrat,
ce qui laisse pre´sager de nombreux de´fauts dans la couche. Si la vicinalite´ du substrat existe
(de´sorientation des plans (1100) par rapport a` la surface), elle peut e´galement eˆtre de´termine´e
par XRD au moyen de scans ω-φ [Bow] de`s lors que la surface a e´te´ aligne´e au moyen d’un laser
(section 2.4.4). La figure 3.4 montre la courbe obtenue ainsi que le fit re´alise´. D’apre`s l’e´quation
2.3, la de´sorientation des substrats est infe´rieure a` 1° et a lieu autour de la direction c. Ce sont
donc les plans contenant a1120 qui sont susceptibles d’eˆtre de´soriente´s par rapport a` la surface.
En fonction de la plaque analyse´e, nous avons trouve´ que les de´sorientations pouvaient eˆtre de
sens oppose´ autour de +~c.
Une e´tude par TEM de l’interface AlN/SiC selon l’axe de zone [0001] a permis de confirmer
la de´sorientation et la pre´sence de marches d’environ 15nm, comme repre´sente´ sur la figure 3.5.
Nous allons maintenant de´crire les diagrammes RHEED du substrat de 6H-SiC plan m
pris selon les deux azimuts principaux, c’est-a`-dire les azimuts < 1120 > (figure 3.6 (a)) et c
(ou < 0001 >) (figure 3.6 (c)). La surface des substrats de SiC plan m que nous avons uti-
lise´s au cours de cette the`se pre´sente toujours un diagramme RHEED diffe´rent entre l’azimut
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Fig. 3.3: Scans ω pris en deux positions diffe´rentes A et B d’une plaque de SiC


























Fig. 3.4: (a) Evolution de ω en
fonction de φ et fit des points
obtenus, (b) sche´ma de la
de´sorientation des plans (1100)
de SiC autour de [0001].
61








Fig. 3.5: Image TEM en axe de zone [0001] de l’interface AlN/SiC re´ve´lant des
marches atomiques de SiC de 15nm.
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< 1120 > a` 0° (figure 3.6 (a)) et a` 180° (figure 3.6 (b)). Cette diffe´rence d’intensite´ peut eˆtre
explique´e par la de´sorientation du substrat par rapport a` sa surface [Tak01] lorsque le faisceau
RHEED pe´ne`tre dans le substrat et la couche e´pitaxie´e, coˆte´ marches ou coˆte´ terrasses. Pour
l’e´tude de la croissance selon cette direction, nous avons choisi l’azimut < 1120 > le plus “in-
tense”1 (section 6.2.2 p.146). En repe´rant l’orientation de +~c de diffe´rentes plaques in situ par
la position du germe, il est aise´ de le corre´ler a` un azimut pre´fe´rentiel < 1120 > ou < 1120 >.
Cependant, il a e´te´ trouve´ que cette corre´lation n’est pas syste´matique et que l’azimut < 1120 >
pre´sentant le cliche´ RHEED le plus “intense” de´pendait de la plaque e´tudie´e.








Fig. 3.6: Cliche´s RHEED des substrats de SiC plan m polis par NOVASiC. En (a)
l’azimut < 1120 >, en (b) le meˆme azimut qu’en (a) mais avec l’e´chantillon tourne´
de 180° autour de la normale a` la surface, et en (c) selon l’azimut < 0001 >.
1Cette distinction sera e´galement capitale lors de l’observation des nanostructures de GaN plan m selon la
direction [1120].
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RHEED du SiC 6H
(a) et 4H (b) et profil
d’intensite´ (c).
cette the`se. Nous nous sommes inte´resse´s au 6H-SiC et avons ve´rifie´ par diffraction des rayons
X, que le SiC utilise´ pre´sentait bien le polytype attendu. Il est difficile de de´terminer le polytype
d’un mate´riau par RHEED [Win04]. Toutefois, nous avons pu travailler sur du 4H et du 6H-SiC
plan m. Les diagrammes RHEED du SiC 4H ou 6H pre´sentent une nette diffe´rence selon l’azimut
< 1120 > (ce dernier nous renseigne sur le parame`tre de maille c) (figure 3.7). Les distances
entre lignes, qui sont inversement proportionnelles au parame`tre de maille cX.2H=X.c2H avec
X ⊆ [1; 3] et c2H = 0.5039nm, concordent pour 3 (6H) et 2 (4H) pe´riodes, soit pour 3/c6H et
2/c4H , ce qui est logiquement attendu pour des substrats de SiC 6H et 4H. Un autre moyen
de le ve´rifier consiste a` calculer le parame`tre c en faisant le lien entre la distance entre tiges
correspondant a` ce parame`tre et la distance entre tiges correspondant a` un parame`tre connu.
Pour ce faire nous utilisons l’azimut < 0001 > qui nous renseigne sur aSiC
1120
= 0.2667nm : la
distance entre deux lignes est e´gale a` 144 pixels. Selon l’azimut < 1120 >, la distance entre deux
tiges est de 25 pixels, ce qui correspond a` un parame`tre cSiC d’environ 1.53nm, soit l’ordre de
grandeur du parame`tre c du 6H-SiC. Ces re´sultats sugge`rent que lorsque l’axe c est dans le plan,
la technique RHEED est sensible au polytype du SiC, et par extension probablement sensible
au polytype des couches e´pitaxie´es.
3.3 Croissance de couches e´paisses d’AlN (1100)
3.3.1 Conditions de croissance optimales des couches e´paisses d’AlN plan m
Nous allons maintenant nous concentrer sur la croissance des couches e´paisses d’AlN et
dans un premier temps e´tudier leur croissance en fonction des rapports de flux Al/N .
3.3.1.1 Etude par RHEED
La premie`re caracte´risation des couches d’AlN plan m a` laquelle nous avons acce`s est
celle faite in situ au moyen du RHEED. Par cette technique, il est aise´ de de´terminer quelle
condition, riche N ou riche Al, est adapte´e pour la croissance de couches e´paisses d’AlN plan
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m. Les e´chantillons on e´te´ re´alise´s a` des tempe´ratures de substrat de 730°C. Dans notre cas,
la figure 3.8 montre les images prises selon les deux azimuts principaux en conditions riche N
(rapport Al/N de 0.55) ou riche Al (rapport Al/N de 1.27) et selon le temps de de´poˆt (donc de











Fig. 3.8: Cliche´s RHEED de couches e´paisses d’AlN pris selon les azimuts
< 1120 > et < 0001 > en conditions riche NS2703 (a) (b) (apre`s 12nm) (c) (d) (apre`s
environ 240nm) et en conditions riche AlS2477 (e) (f) (apre`s environ 24nm) (g) (h)
(apre`s environ 420nm).
Les couches sont re´alise´es de la manie`re suivante : une faible quantite´ d’Al est de´pose´e sur
la surface avant l’allumage de la cellule d’N afin d’e´viter toute nitruration du SiC. Une fois la
cellule d’N allume´e, les caches d’Al et d’N sont ouverts simultane´ment. Nous observons au pre-
mier stade de la croissance selon l’azimut < 1120 > une le´ge`re rugosification avec apparition de
taches de diffraction en riche N et en riche Al, typique d’une croissance de type Volmer-Weber.
Suivant les conditions de croissance, cette rugosification va se de´velopper ou s’atte´nuer.
Nous pouvons tout d’abord nettement distinguer qu’en conditions riche N, une rugosifi-
cation de la couche est observe´e de`s le de´but de la croissance sur les deux azimuts (figures 3.8
(a) et (b)). Apre`s 12nm, selon l’azimut < 1120 >, nous observons un diagramme RHEED avec
des taches de diffraction caracte´ristiques d’une surface rugueuse. Pour une e´paisseur de 240nm,
figure 3.8 (c), le meˆme type de diagramme RHEED 3D est observe´. Nous pouvons toutefois
distinguer que le nombre de lignes selon la direction c est moins important, ce qui pourrait
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eˆtre duˆ a` un changement de polytype en fonction de l’e´paisseur de la couche. Nous reviendrons
sur ce point ulte´rieurement. En ce qui concerne l’azimut < 0001 > pour une faible e´paisseur de
de´poˆt (figure 3.8 (b)), nous pouvons distinguer sur ce dernier la pre´sence de taches de diffraction
triangulaires e´tale´es (type chevrons [Lee04]). A mesure que l’e´paisseur de la couche augmente
(figure 3.8 (b) et (d)), les taches sont de plus en plus nettes et pre´sentent des chevrons ainsi
qu’une tige horizontale.
En ce qui concerne l’AlN re´alise´ en conditions riche Al, les diagrammes de diffraction
RHEED observe´s pour de faibles e´paisseurs (figure 3.8 (e) et (f)) sont parfaitement lisses. Des
anneaux sont observe´s selon l’azimut < 1120 > (figure 3.8 (e)) mais correspondent aux cercles de
Laue [Mah90], a` noter que ceux-ci ont de´ja` e´te´ observe´s pour le SiC (figure 3.6 (a)). Selon l’azi-
mut < 0001 >, des tiges e´paisses sont observe´es en accord avec le diagramme de diffraction d’une
surface 2D pre´sentant une tre`s faible rugosite´. Pour des couches plus e´paisses (figure 3.8 (g)),
l’azimut [1120] ne pre´sente plus que des tiges tandis que sur l’azimut < 0001 > (figure 3.8 (h)),
une nette rugosite´ est visible a` l’inte´rieur des tiges. De meˆme qu’en riche N, nous pouvons dis-
tinguer une re´duction du nombre de tiges de diffraction selon l’azimut < 1120 > en fonction de
l’e´paisseur (figure 3.8 (e) et (g)), ce qui pourrait eˆtre e´galement duˆ a` un changement de polytype
de l’AlN. Ce changement semble progressif avec l’e´paisseur jusqu’a` environ 250nm ou` il se fait
tre`s net. Le diagramme RHEED obtenu en conditions riche Al va de pair avec une surface d’AlN
pre´sentant une certaine rugosite´ selon l’azimut < 0001 > et une rugosite´ moindre, voire une
surface parfaitement 2D selon [1120]. Nous reviendrons sur ce point dans la section 3.3.2.
Un point important est l’apparition d’une reconstruction de surface visible sur tous les
azimuts sauf sur l’azimut < 1120 >, a` partir d’une e´paisseur d’AlN estime´e a` environ 250nm a`
300nm et lie´e a` l’exce`s d’Al en surface (comme suppose´ dans la re´fe´rence [Arm06] sur de l’AlN
plan m re´alise´ sur 4H-SiC). Cette reconstruction est visible sur les figures 3.8 (h) et 3.9 (a).
Nous avons repre´sente´ son profil d’intensite´ pris le long de la direction [1120] (figure 3.9 (b)).
Cette reconstruction disparaˆıt progressivement lorsque la surface est expose´e a` un flux d’N. Afin
de ve´rifier si cette reconstruction est effectivement lie´e a` l’accumulation d’Al en surface, nous
avons e´tudie´ le temps de sa disparition lorsque la surface est expose´e au flux d’N.
Le temps de disparition de la reconstruction t2 en fonction du temps de de´poˆt d’AlN td est
repre´sente´ sur la figure 3.9 (c). t2 est trouve´ proportionnel a` td, donc a` la quantite´ d’Al en exce`s.
Toutefois, cette reconstruction de surface peut eˆtre lie´e a` un taux de couverture de l’Al sur la
surface d’AlN (visible apre`s seulement 2 voire 3MC). Il faut ve´rifier que le temps de disparition
de cette reconstruction correspond au temps ne´cessaire pour consommer l’exce`s d’Al attendu
en surface. D’apre`s le temps de de´poˆt d’AlN en conditions riche Al et d’apre`s les flux utilise´s,
il est aise´ de de´terminer la quantite´ d’Al en exce`s en surface (en terme de monocouches d’AlN,
sachant que ceci a e´te´ re´alise´ avec un rapport des flux Al/N de 1.27). Nous avons la relation sui-
vante entre la quantite´ d’Al accumule´e en surface et le temps de de´poˆt d’AlN : QAl=(fAl-vc)*td
avec fAl le flux d’Al et vc la vitesse de croissance (vc=fN ). La quantite´ d’AlN forme´e pendant
l’arreˆt sous N est donne´e par : vc.t2=QAlNgrown. Si le temps de disparition de la reconstruction
correspond parfaitement au temps ne´cessaire a` la consommation de l’Al en surface nous devrions
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t2 = -0.85+ 0.27* td













































Fig. 3.9: (a) Image RHEED de la surface d’AlN selon l’azimut < 0001 > pour une
couche de plus de 300nm d’e´paisseur et avec un exce`s d’Al en surface, (b) profil
d’intensite´ RHEED pris le long de la direction [1120], (c) Temps de disparition t2
de la reconstruction de surface en fonction du temps de de´poˆt d’AlN td, (d)
comparaison entre le nombre de monocouches d’AlN attendu suivant l’exce`s d’Al
en surface et suivant le temps de disparition de la reconstruction.
avoir : QAl=QAlNgrown : la quantite´ d’AlN forme´e pendant l’arreˆt sous N devrait eˆtre e´gale a` la
quantite´ attendue. Nous avons donc trace´ QAl en fonction de QAlN . Ceci est repre´sente´ sur la
figure 3.9 (d). Nous trouvons que les points sont aligne´s selon une droite d’e´quation y=x. Ceci
vient confirmer le fait que lors de l’arreˆt sous N, la reconstruction de surface disparaˆıt lorsque
tout l’Al accumule´ est consomme´. A ce niveau deux remarques concernant cette reconstruction
doivent eˆtre faites.
La premie`re est que lorsque tout l’Al a e´te´ consomme´ et que la reconstruction a disparu,
cette dernie`re re´apparaˆıt sous vide. La seconde est que si on laisse la surface sous N apre`s avoir
consomme´ l’exce`s d’Al et que la reconstruction a bien disparu, lorsque le cache d’Al est re´ouvert
et que la croissance d’AlN reprend, il faut un temps non ne´gligeable avant de commencer a`
distinguer cette reconstruction, et lorsque celle-ci est visible, sa re´apparition est progressive. Il
se peut que lors de la croissance d’AlN, lorsque le taux de couverture d’Al est fractionnaire et
infe´rieur a` 1MC, l’Al pre´sent en surface sur certaines zones participe a` la reconstruction, mais en
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moindre proportion, entraˆınant une augmentation progressive de l’intensite´ de cette reconstruc-
tion jusqu’a` ce que le taux de couverture optimal soit atteint. L’intensite´ de la reconstruction
peut ensuite eˆtre constante sur une certaine plage de taux de couverture, et ce, jusqu’a` un taux
de couverture maximal, au-dela` duquel l’Al s’accumule sous forme de gouttes, entraˆınant la
diminution de l’intensite´ de cette reconstruction.
  
















Fig. 3.10: Evolution de
l’intensite´ de la
reconstruction de
surface (1x2) vue selon
l’azimut < 0001 >S2710
en fonction des
conditions de
croissance : pendant la
croissance d’AlN
(AlN), pendant l’arreˆt
sous azote (ASN), et
pendant l’arreˆt sous
vide (ASV).
Pour ve´rifier cette hypothe`se d’accumulation sous forme de gouttes, nous nous sommes
inte´resse´s a` l’e´volution de l’intensite´ de la reconstruction en fonction du temps, lors du de´poˆt
d’AlN en riche Al, lors de l’arreˆt sous azote (ASN) et lors de l’arreˆt sous vide (ASV). Ceci est
repre´sente´ sur la figure 3.10.
Pendant la croissance de l’AlN, l’intensite´ de la reconstruction augmente, ce qui peut
eˆtre assimile´ au de´poˆt d’une quantite´ donne´e d’Al en surface, puis elle diminue, ce qui est duˆ
probablement a` l’accumulation d’Al sous forme de gouttes. L’ASN pre´sente e´galement plusieurs
phases. En I, l’intensite´ de la reconstruction augmente, en accord avec une quantite´ d’Al en
exce`s, puis diminue lors de l’e´tape II pour finalement eˆtre constante au cours de l’e´tape III. Ce
re´sultat est en accord avec une consommation pre´alable de l’exce`s d’Al, pre´sent sous forme de
gouttes, permettant de mettre a` nu la couverture optimale d’Al participant a` la reconstruction de
surface. En effet, si cette reconstruction e´tait due a` un film continu d’Al en surface, l’intensite´ ne
devrait pas augmenter, mais resterait constante pendant un certain temps pour enfin diminuer
et eˆtre constante une fois toute la quantite´ d’Al consomme´e. Durant l’e´tape II, la couche d’Al
entraˆınant cette reconstruction est consomme´e, l’intensite´ diminue pour eˆtre ensuite constante,
la reconstruction n’est alors plus visible sous azote. Toutefois, d’apre`s la figure 3.10 et d’apre`s ce
qui a e´te´ observe´ expe´rimentalement, l’intensite´ de la reconstruction re´augmente pendant l’ASV.
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A noter pour conclure, que la reconstruction sous vide n’est pas ne´cessairement de meˆme nature
















Fig. 3.11: Cliche´s RHEED d’une couche e´paisse d’AlN re´alise´e en riche Al
d’environ 20nm d’e´paisseurS2574 (a) et 300nm d’e´paisseurS2477(b) pris selon l’azimut
< 1120 >. Les rectangles blancs repre´sentent les zones utilise´es pour de´terminer les
profils d’intensite´ de´taille´s en (c) et (d).
Pre´ce´demment, nous avons e´mis l’hypothe`se que l’e´volution du diagramme RHEED en
fonction de l’e´paisseur suivant l’azimut < 1120 > pouvait eˆtre due a` un changement de polytype.
D’apre`s certains groupes [Arm06], [Sch07] ou [Ono02b] [Ono02a], la croissance d’AlN non-polaire,
plan a ou m, entraˆıne une re´plication du polytype du substrat dans la couche de´pose´e. Nous
avons de´montre´ pre´ce´demment que nous e´tions bien sensibles au polytype du SiC par RHEED et
que l’espacement entre les lignes de diffraction e´tait cohe´rent avec l’ordre de grandeur attendue
pour le parame`tre c6H−SiC . Nous avons donc e´tudie´ l’e´volution de l’espacement entre les tiges
de diffraction du diagramme RHEED de l’AlN selon l’azimut < 1120 > pour deux e´paisseurs
de couche diffe´rentes, comme repre´sente´ sur la figure 3.11 (a) et (c) pour une couche de 20nm
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et (b) et (d) pour une couche de 300nm. En prenant l’espacement des lignes visibles selon
l’azimut < 0001 > (140 pixels)(figure 3.8 (f) et (h)), nous avons acce´s a` a1120AlN (0.2695nm)
et pouvons en de´duire l’espacement attendu pour un AlN de type 6H (c6H−AlN = 1.49448nm)
ou 2H (c2H−AlN = 0.49816nm), soit en pixels des espacements attendus de 25 et 75 pixels. Ces
distances sont celles trouve´es entre les tiges de diffraction des figures 3.11 (a),(c) et (b),(d)2.
Ce re´sultat pourrait confirmer la re´plication e´ventuelle du polytype 6H du SiC par l’AlN pour
des faibles e´paisseurs de couche infe´rieures a` 30nm pour lesquelles les cliche´s RHEED de l’AlN
sont semblables a` ceux du SiC. Une e´volution vers un polytype 2H de l’AlN pour des e´paisseurs
comprises entre 30 et 250nm expliquerait pourquoi les tiges qui correspondent au polytype 2H
se renforcent au de´triment de celles assimilables a` un polytype 6H. Au-dela` de 250nm, l’AlN
serait majoritairement 2H car son diagramme RHEED ne pre´sente alors plus que des tiges dont
l’espacement correspond a` un empilement 2H. Il semble donc que l’on observe une transition
progressive du polytype 6H au 2H. Des e´tudes par TEM nous permettrons ulte´rieurement de
discuter les re´sultats obtenus par RHEED.
Les premie`res e´tudes par RHEED nous permettent de conclure sur certains points cle´s de
la croissance de couches e´paisses d’AlN plan m :
– En riche N : Les diagrammes RHEED sont 3D sur les deux azimuts principaux. Des
taches de diffraction de forme triangulaires sont oberve´es, nous pouvons nous attendre
a` observer des structures 3D avec des facettes bien de´termine´es.
– En riche Al : Le diagramme RHEED est 2D selon l’azimut < 1120 > et pre´sente une
faible rugosite´ selon l’azimut < 0001 >. L’aspect du diagramme RHEED de l’AlN e´volue
en fonction de son e´paisseur. Un changement dans le nombre de tiges de diffraction selon
< 1120 > et l’apparition d’une reconstruction de surface selon < 0001 > peuvent eˆtre
la preuve d’une e´paisseur critique (de relaxation, de changement de polytype) dans la
croissance des couches e´paisses d’AlN.
3.3.1.2 Etude par AFM
Nous allons ensuite nous inte´resser, par AFM, a` la morphologie de la surface des couches
d’AlN obtenues dans les deux conditions de croissance (figure 3.12). Ces images re´ve`lent que,
dans les deux conditions de croissance (riche N (a) et riche Al (b)), une anisotropie de croissance
de l’AlN est pre´sente dans le plan sous forme de bandes oriente´es paralle`lement a` la direction
[1120]. En riche N (figure 3.12 (a)), selon [1120] (profil de gauche), c’est-a`-dire le long d’une
bande, nous pouvons distinguer des modulations d’amplitude de l’ordre de 15 a` 20nm de haut.
Selon la direction [0001], les bandes ont une largeur d’environ 500nm (figure 3.12 (a) et profil de
droite) avec des modulations d’amplitude de l’ordre de 30nm. La rugosite´ RMS est de l’ordre de
11nm. Des formes 3D assimilables a` des pyramides sont de plus observe´es entre les bandes d’AlN
(figure 3.12 (c)), ce qui est une morphologie cohe´rente avec les diagrammes de diffraction ob-
2A noter que ces espacements sont e´galement ceux trouve´s pour des couches re´alise´es en conditions riche N
figure 3.8 (a) et (c).
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serve´s selon l’azimut < 0001 >. En riche Al (figure 3.12 (b)), selon [1120], les bandes pre´sentent
une faible modulation d’amplitude e´value´e a` 0.5nm (profil de gauche) alors que selon [0001], les
bandes ont des largeurs de 70nm pour des modulations d’amplitude de 3nm. La rugosite´ RMS
n’est que de 0.9nm.
Nous pouvons relier ce re´sultat a` celui obtenu par RHEED. En conditions riche Al, la
surface d’AlN est semblable a` celle obtenue pour l’AlN plan a [Fou07]. Nous observons une toˆle
ondule´e avec pas ou peu de modulations d’amplitudes selon la direction [1120] tandis qu’elles
sont tre`s marque´es selon la direction [0001] (figure 3.12 (d)). Ceci est parfaitement cohe´rent avec
les diagrammes de diffraction RHEED. En effet, le faisceau RHEED ne voit pas de modulation
d’amplitude lorsqu’il est paralle`le a` [1120] (nous obtenons alors des tiges de diffraction) mais est
sensible aux ondulations e´quivalentes a` un faible volume 3D qu’il traverse lorsqu’il est paralle`le
a` c, ce qui donne lieu a` des cliche´s RHEED pre´sentant une certaine rugosite´. Tous ces re´sultats
nous permettent de conclure sur le fait que lors de la croissance de couches e´paisses d’AlN plan










































Fig. 3.12: Images AFM 2x2µm2 d’une couche d’AlN de 200nm re´alise´e en riche
NS2703 (a) et en riche AlS2562 (b). Les meˆmes images, mais en 3D, des couches
sont repre´sente´es en (c) et en (d). Deux profils sont pris pour chaque figure, avec
a` gauche, le profil selon [1120], et a` droite, le profil selon [0001].
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logie de surface est la plus lisse.
3.3.2 Etude de la morphologie de surface de couches d’AlN plan m re´alise´es
en conditions riche Al
Pour obtenir des couches d’AlN plan m dont la surface pre´sente la plus faible rugosite´, nous
nous placerons donc en condition riche Al avec un rapport de flux Al/N de 1.27. La figure 3.13
montre les re´sultats obtenus sur des couches d’AlN de diffe´rentes e´paisseurs. Selon la direction
[1120], les modulations d’amplitude sont ne´gligeables pour toutes les e´paisseurs infe´rieures a`
600nm, comme repre´sente´ sur les profils des figures 3.12 (b) et 3.13 (f)(i) (ce dernier profil est
pris sur l’image AFM de l’e´chantillon de 300nm), et valent environ 0.5nm. Pour les e´paisseurs
de 1µm, de nettes ondulations d’environ 100nm de long et 3nm de haut sont visibles. Selon la
direction [0001], les ondulations sont peu visibles pour de faibles e´paisseurs de l’ordre de 70nm
(figure 3.13 (a)), seulement 1nm de hauteur sur 40 a` 50nm de large. Pour des e´paisseurs de
l’ordre de 300nm, les ondulations se renforcent (figure 3.13 (c)) et pre´sentent alors une hauteur
de l’ordre de 3.5nm et des largeurs de 70nm (comme visibles sur le profil re´alise´ sur cette image
AFM et repre´sente´ sur la figure 3.13 (f)(ii)). Pour une e´paisseur de 1µm, (figure 3.13 (e)), les
ondulations ont une largeur de 100nm pour une hauteur de 3nm. Il est clair que pour cette
e´paisseur de couche la surface se de´grade et semble se craqueler.
L’e´tude de l’e´volution de la rugosite´ mesure´e a` partir des images de la figure 3.13 en fonc-
tion de l’e´paisseur des couches, est repre´sente´e sur la figure 3.14 (a). On peut voir que la rugosite´
augmente pratiquement line´airement en fonction de l’e´paisseur. Elle est d’environ 0.5nm pour
des e´paisseurs de 70nm et de 4nm pour une couche de 1µm. Pour des couches dont l’e´paisseur
est comprise entre 200 et 300nm, un le´ger accident dans l’augmentation de cette rugosite´, qui
passe alors de 0.7nm a` 2nm pour stagner a` cette valeur jusqu’a` une e´paisseur de 600nm, semble
pre´sent. Meˆme s’il est difficile de statuer sur sa re´alite´, il est a` noter qu’il apparaˆıt a` l’e´paisseur
critique a` partir de laquelle la reconstruction de surface (1x2) est visible sur les diagrammes
RHEED obtenus selon l’azimut < 0001 >. Ces re´sultats sont compatibles avec les observations
faites par RHEED. Il est a` noter que pour des e´paisseurs plus importantes (e = 1µm), des points
supple´mentaires apparaissent sur les diagrammes RHEED. Ils sont signes de de´fauts irre´versibles
dans la couche et par conse´quent, d’une diminution de sa qualite´ cristalline compatible avec la
morphologie de surface alors observe´e a` l’AFM.
A partir des images AFM re´alise´es sur ces e´chantillons, nous pouvons de´terminer l’e´volu-
tion de la longueur (selon [1120]), de la largeur (selon la direction [0001]) et de la hauteur (selon
[1100]) des ondulations au moyen d’une statistique. L’e´volution des trois parame`tres e´tudie´s est
repre´sente´e figure 3.14 (b). La longeur des lignes est trouve´e e´gale a` 300nm pour des e´paisseurs
de couche infe´rieures a` 300nm. Au dela`, la longueur des lignes augmente jusqu’a` 1µm, pour e
allant jusqu’a` 600nm. Pour une couche e´paisse de 1µm, la qualite´ structurale de l’AlN se de´grade
et les lignes se craquellent selon la direction d’e´longation. La largeur quant a` elle, e´volue lente-
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Fig. 3.13: Images AFM 2x2µm2 de la surface de couches e´paisses d’AlN pour des
e´paisseurs de (a) 70nmS2432 , (b) 200nmS2562 , (c) 300nmS2433 (d) 600nmS2561 , (e)
1µmS2541 et (f) Profils pris sur l’image (c) selon les directions (i) [1120], (ii) et
(iii) [0001], ou` (iii) correspond a` un agrandissement d’une ondulation de (ii).
Toutes les figures sont oriente´es de la meˆme manie`re que sur la figure (a). Les
modulations d’amplitude se font toujours selon la direction [0001]. 73
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Fig. 3.14: (a) Evolution de la rugosite´ mesure´e sur des images AFM 2x2µm2, une
ligne en pointille´s est trace´e comme guide mais une droite peut tout aussi bien
eˆtre trace´e et (b) e´volution de la longueur, de la hauteur et de la largeur des
ondulations des couches d’AlN en fonction de leur e´paisseur.
ment entre des valeurs de 40nm (e = 70nm) et 100nm (e = 1µm). A noter que les ondulations
peuvent eˆtre approxime´es par des trape`zes, comme ce qui est repre´sente´ sur la figure 3.13 (f) (iii)
qui correspond a` un agrandissement du profil re´alise´ sur la figure 3.13 (c) sur une ondulation de
l’AlN selon [0001]. Ce profil permet de de´gager la pre´sence grossie`re d’un sommet plan d’environ
25 a` 30nm pour une largeur totale de l’ondulation de 65nm. Quant a` la hauteur des ondula-
tions, elle reste toujours infe´rieure a` la dizaine de nm, elle augmente lentement de 1 (e = 70nm)
a` 6nm (e = 300nm) et est stable jusqu’a` e = 600nm. Pour 1µm, elle semble rediminuer a`
3 − 4nm. Les ordres de grandeur des ondulations de l’AlN plan m seront importantes lorsque
nous e´tudierons des nanostructures de GaN plan m car la morphologie des couches tampon (ou
des barrie`res) peut avoir une influence sur leur orientation ou leur alignement, comme dans le
cas des boˆıtes de GaN plan a [Fou07], de GaAs/InGaAs [Yam02], d’InAs/InP [Bra98, Gon00]
ou encore d’InAs/InGaAsP/InP [Sri07].
3.3.3 Etude par MEB et TEM des couches d’AlN plan m
Des analyses par MEB et TEM (figure 3.15) ont permis e´galement d’observer la pre´sence
de de´fauts tels que des cracks, des fautes d’empilement dans les couches d’AlN plan m ou encore
leur de´sorientation par rapport au SiC. La figure 3.15 (a) est une image MEB qui re´ve`le la
pre´sence de cracks e´mergeant a` la surface d’un e´chantillon et se propageant selon [1120]. Une
partie d’entre eux est indique´e au moyen de fle`ches blanches sur la figure 3.15 (a). La distance
entre deux cracks est d’environ 1µm (figure 3.15 (a) et (b)), leur densite´ s’e´leve donc a` plus de
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104cm−1. Nous avons e´galement ve´rifie´ par TEM l’origine de ces cracks. Ceux-ci ne partent pas
ne´cessairement de l’interface AlN/SiC (figure 3.15 (b)), il arrive meˆme parfois que ces cracks
se´parent en deux des he´te´rostructures de GaN/AlN. L’image TEM de la figure 3.16 (a) met ceci
en e´vidence et permet de supposer que ces cracks se produisent lors de la descente en tempe´rature
de l’e´chantillon, probablement a` cause de la diffe´rence de coefficients de dilatation thermique
entre l’AlN et le SiC. Leur pre´sence est cohe´rente avec le fait que l’AlN est en tension le long
de la direction [0001]. Cette haute densite´ de cracks a e´galement e´te´ observe´e pour l’AlN plan
a [Fou07], mis a` part que dans ce cas les cracks se propagent selon [1100]. Nous les avons observe´s
pour des e´paisseurs de couche d’AlN s’e´talant de 70nm a` 1µm. Ils peuvent eˆtre un moyen de
relaxer la contrainte meˆme si nous verrons que pour les faibles e´paisseurs d’AlN, les couches sont














Fig. 3.15: Image MEB (a) de la surface d’un e´chantillon montrant l’e´mergence
des cracks en surfaceS2612 et TEM (b) montrant les cracks partant de
l’interfaceS2614 selon l’axe de zone [1120].
Nous allons maintenant nous inte´resser aux fautes d’empilement pre´sentes dans nos couches
d’AlN. Dans un premier temps, le TEM doit nous permettre de de´terminer de manie`re certaine la
nature du polytype de nos couches d’AlN, re´sultat aborde´ dans la section 3.3.1.1. L’observation
par TEM de l’interface AlN/SiC permet d’affirmer que le polytype de l’AlN plan m re´alise´ sur
des couches de 6H-SiC est bien majoritairement 2H (figure 3.16 (b)). La pre´sence de nombreuses
fautes d’empilement (fle`ches noires figure 3.16 (a) et (b)), pour la plupart partant de l’interface
et se propageant dans la couche tout au long de la croissance, est e´galement mise en avant.
Nous pouvons estimer la densite´ de fautes d’empilement a` 105cm−1. La meˆme densite´ de fautes
d’empilement a e´te´ reporte´e pour le GaN plan m [Liu04, Nag07]. Nous avons aussi observe´ par
TEM la pre´sence de fautes d’empilement partant de l’interface mais qui ne se propageaient que
sur de faibles distances, environ 10 a` 25nm. Des exemples de ce type de fautes sont indique´s par
des fle`ches blanches sur la figure 3.16 (b). Ceci peut eˆtre synonyme d’une diminution du nombre
de ces de´fauts avec l’e´paisseur de la couche d’AlN, ce qui pourrait alors expliquer l’e´volution
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du diagramme RHEED des couches d’AlN selon l’azimut [1120] qui, aux premiers stades de la
croissance, semble correspondre a` celui d’une couche d’AlN 6H et qui e´volue ensuite vers un
diagramme RHEED d’une couche 2H en fonction de l’e´paisseur de celle-ci. A ce jour, cette mo-















Fig. 3.16: Images TEM en axe de zone [1120] d’une couche d’AlN plan mS2674
termine´e par un superre´seau de boˆıtes de GaN, (a) re´ve´lant la pre´sence de
nombreuses fautes d’empilement partant de l’interface, traversant toute la couche
et montrant un exemple de cracks coupant les boˆıtes de GaN en deux et (b)
montrant l’interface 2H-AlN/6H-SiCS2524, la pre´sence de fautes d’empilement
dans l’AlN mais e´galement la pre´sence de fautes d’empilement qui ne se
propagent que sur de faibles e´paisseurs.
D’autres e´tudes par TEM ont permis de mettre en e´vidence une de´sorientation de la couche
d’AlN par rapport au SiC comme repre´sente´ sur la figure 3.17. Nous pouvons nettement distin-
guer la de´sorientation de 2° de l’AlN par rapport au SiC en (a) alors qu’en (b) la couche n’est
pas de´soriente´e. Ce type de de´sorientation autour d’une direction donne´e est souvent observe´e
dans les couches e´pitaxie´es sur des substrats pre´sentant une vicinalite´ autour de cette meˆme
direction [Bra03] car ce phe´nome`ne permet d’accomoder la diffe´rence de parame`tre de maille
hors du plan. Ne´anmoins, nous avons de´termine´ pre´ce´demment par XRD que la vicinalite´ du
SiC n’e´tait que d’environ ±1° autour de c (section 3.2 p.60) et non autour de [1120]. De plus,
sur la figure 3.17, l’interface AlN/SiC ne re´ve`le pas non plus de vicinalite´ du substrat autour de
c.
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Fig. 3.17: Images TEM de l’interface AlN/SiC plan m re´alise´es en axe de zone
[1120] permettant l’observation de la frontie`re entre deux couches d’AlN (a)
de´soriente´e de 2° par rapport au SiC et (b) non de´soriente´e. A nouveau une fle`che
blanche indique une faute d’empilement dans l’AlN qui ne se propage que sur une
dizaine de nm.
3.3.4 Etude par XRD de l’e´tat de contrainte d’une couche d’AlN plan m de
1µm d’e´paisseur
Dans un premier temps, une e´tude comple`te de l’e´tat de contrainte d’une couche e´paisse
d’AlN de 1µm d’e´paisseurS2541 a e´te´ re´alise´e. Cette couche a e´te´ choisie pour les e´tudes pre´liminaires
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car de par son e´paisseur, nous allons be´ne´ficier de taches de diffraction pre´sentant des intensite´s
e´leve´es. Ceci va nous permettre de de´gager les e´le´ments caracte´ristiques des taches de diffraction
de l’AlN plan m et surtout, de de´terminer les raies qui vont nous renseigner au mieux sur sa
structure cristalline en un minimum de mesure (section 2.4.6). Les raies e´tudie´es sont pre´sente´es
dans le tableau 3.2. Nous allons nous inte´resser aux raies syme´triques (3300) de l’AlN afin de
de´terminer la pre´sence d’une e´ventuelle de´sorientation de cette couche par rapport au substrat,
et s’il y a lieu, dans quelle direction cette de´sorientation est la plus importante. L’e´tude de raies
asyme´triques va nous permettre e´galement de visualiser une e´ventuelle relaxation de la couche.
Nous aurons e´galement des informations sur la mosa¨ıcite´ ou la longueur de cohe´rence pre´sente
dans cette couche.
Parame`tres Raies Type de scans Informations
de maille de l’AlN supple´mentaires
a1100 (3300)
scans 2θ-θ et de´sorientation par rapport




longueur de cohe´rence, relaxation
(3210) cartograhies
de´sorientation, mosa¨ıcite´
longueur de cohe´rence, relaxation
c (3302) cartographies
de´sorientation, mosa¨ıcite´
longueur de cohe´rence, relaxation
a1120 (3123) cartographies
de´sorientation, mosa¨ıcite´
c longueur de cohe´rence, relaxation
Tab. 3.2: Re´capitulatifs des raies e´tudie´es et des informations obtenues.
3.3.4.1 Etude avec a1120 dans le plan de diffraction
La figure 3.18 (a) pre´sente la raie (3300) ainsi que les raies (3210) ((b) et (c)) et (3120)
((d) et (e)). Pour ces deux raies, le facteur de structure du SiC est quasi-nulle. La position de
l’AlN relaxe´ est indique´e au moyen d’une croix. Nous pouvons remarquer que la raie (3300) de
l’AlN est bien aligne´e avec celle du SiC (figure 3.18 (a)), ce qui prouve que la de´sorientation de
la couche par rapport au substrat est ne´gligeable dans cette direction. La largeur a` mi-hauteur
(LMH) de la raie syme´trique (3300) est seulement de 0.05°. Si l’on s’inte´resse aux raies (3210) et
(3120), le maximum d’intensite´ ne correspond pas a` la position relaxe´e. Une grande partie de la
couche semble donc contrainte sur SiC. Cependant, il est important de remarquer l’e´largissement
late´ral de ces deux raies qui s’e´talent vers la valeur relaxe´e de l’AlN.
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Fig. 3.18: Cartographies de l’espace re´ciproque des raies (a) (3300), (b) et (c)
(3210), (d) et (e) (3120) de l’AlN avec a1120 dans le plan de diffraction. Les croix
noires indiquent les positions de l’AlN relaxe´.
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3.3.4.2 Etude avec a1120 et c dans le plan de diffraction
Sur la figure 3.19 sont repre´sente´es la raie syme´trique (3300) (a) et les raies asyme´triques
























































Fig. 3.19: Cartographies de l’espace re´ciproque des raies (a) (3300), (b) et (c)(3123)
de l’AlN avec [1121] dans le plan de diffraction. Les croix noires indiquent les
positions de l’AlN relaxe´.
alors un e´largissement de la LMH de la raie syme´trique (3300) a` une valeur de 1°. Elle semble de
plus le´ge`rement de´cale´e horizontalement par rapport a` celle du SiC, signe d’une de´sorientation
de la couche par rapport au substrat. Lorsque l’on compare la raie asyme´trique (3123) aux raies
(3210) et (3120), celle-ci pre´sente un e´largissement significatif qui semble eˆtre domine´ par une
mosa¨ıcite´ de la couche.
3.3.4.3 Etude avec c dans le plan de diffraction
Sur la figure 3.20, nous pouvons observer les raies (3300) (figure 3.20 (a)) et (3302) (figure
3.20 (b) et (c)) de l’AlN. c est alors dans le plan de diffraction. Dans ce cas, nous observons a`
nouveau un e´largissement de la LMH de la raie syme´trique avec une valeur de 1.8°, le centre
est de plus de´cale´ en q0001 par rapport au SiC, ce qui confirme une de´sorientation des plans de
l’AlN lorsque c est dans le plan de diffraction. Cette de´sorientation se retrouve e´galement dans
les raies asyme´triques (3302). Ces raies pre´sentent un e´largissement perpendiculaire au vecteur
de diffraction ce qui est signe d’une mosa¨ıcite´ importante de ces plans.
3.3.4.4 Comparaison de la raie (3300) pour diffe´rentes orientations
Si l’on compare les raies syme´triques (3300) de l’AlN avec a1120 (figure 3.18 (a)), a1120
et c (figure 3.19 (a)) et c (figure 3.20 (a)) successivement dans le plan de diffraction, la LMH
augmente de 0.05° a` 1.8°. L’e´largissement se fait dans la direction perpendiculaire au vecteur
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Fig. 3.20: Cartographies de l’espace re´ciproque des raies (a) (3300), (b) et (c)
(3302) de l’AlN avec c dans le plan de diffraction. Les croix noires indiquent les
positions de l’AlN relaxe´.
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de diffraction. La mosa¨ıcite´ domine cet e´largissement lorsque c est contenu dans le plan de
diffraction. Ce re´sultat est en accord avec l’aspect de toˆle ondule´e constate´ par AFM pour la
morphologie de l’AlN plan m. Les ondulations se font perpendiculairement a` c. Nous avons donc
un tilt des plans contenant c autour de la direction (1120), soit une distribution de valeurs d’ω.
Lorsque a1120 est dans le plan de diffraction, nous ne sommes plus sensibles a` ce tilt et les raies
ont une LMH faible. Il est a` noter qu’une le´ge`re de´sorientation de la couche par rapport au SiC
est visible lorsque c est dans le plan de diffraction.
3.3.5 Etude par XRD de la relaxation des couches e´paisses d’AlN plan m en
fonction de leur e´paisseur
Nous avons e´tudie´ par XRD la forme des taches de diffraction pour une e´paisseur d’AlN
de 1µm. Le meˆme type d’observations a e´te´ re´alise´ pour une couche de 100nm d’AlN plan
a [Fou07] sur 6H-SiC (1120). De plus, dans ce cas, l’AlN est pseudomorphe au SiC. Les groupes
qui ont e´tudie´ des couches e´paisses de GaN ou d’AlN plan m rapportent que la couche est
toujours contrainte jusqu’a` environ 250nm [Arm06]. Cette e´paisseur est du meˆme ordre de
grandeur que celle qui correspond a` l’apparition sur les cliche´s RHEED selon l’azimut [0001] de
la reconstruction de surface (1x2). Ce re´sultat permet de supposer l’existence d’un lien entre
relaxation de la couche d’AlN et apparition de la reconstruction. Nous allons donc nous inte´resser
a` l’e´volution des parame`tres de maille des couches d’AlN plan m et a` leur e´tat de relaxation
en fonction de leur e´paisseur. Les mesures ont e´te´ faites sur des e´chantillons dont les e´paisseurs
varient entre 70nm et 1µm. Lorsque l’e´paisseur est supe´rieure ou e´gale a` 150nm, le mode avec
collimateur plan est privile´gie´ (section 2.4.2), car les raies ne sont pas suffisamment intenses
pour justifier l’utilisation de l’analyseur. Le mode basse re´solution avec un seul monochromateur
(section 2.4.2) est utilise´ lorsque l’e´paisseur des couches est de l’ordre de 50 a` 70nm, afin de
be´ne´ficier d’un flux plus e´leve´.
L’e´tude pre´ce´dente sur la couche d’AlN avec e = 1µm nous permet de de´terminer quelles
raies nous renseigneront au mieux sur la de´sorientation, la mosa¨ıcite´, la longueur de cohe´rence,
la relaxation des couches et nous permettront de calculer leurs parame`tres de maille. Nous allons
ainsi nous inte´resser aux raies suivantes de l’AlN :
1. Les raies (3300) avec successivement a1120 et c dans le plan de diffraction. Les raies seront
alors note´es respectivement (3300)a1120 et (3300)c. Dans un premier temps, nous e´tudierons
les scans 2θ-θ pour de´terminer la valeur de a1100, puis les cartographies de ces meˆmes
raies pour deux e´paisseurs diffe´rentes et suffisamment significatives afin de comparer la
de´sorientation et la mosa¨ıcite´ des couches. Nous e´tudierons ensuite l’e´volution de a1100 en
fonction de l’e´paisseur.
2. Les raies (3302) en incidence et e´mergence rasantes avec c dans le plan de diffraction, afin
de de´terminer l’e´volution de c.
3. Les raies (3120) en incidence et e´mergence rasantes avec a1120 dans le plan de diffraction.
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Les facteurs de structure des raies (3120) et (3210) de l’AlN sont suffisamment intenses
contrairement a` ceux du SiC.
Pour se situer, sur chacun des graphes des e´volutions des parame`tres de maille en fonction de
l’e´paisseur, nous avons trace´ les parame`tres de maille de l’AlN et du SiC massifs, respectivement
en tirets gris et en tirets pointille´s noirs.
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Fig. 3.21: Scans 2θ-θ de couches e´paisses d’AlN plan m d’e´paisseurs
diffe´rentes.
– Les scans 2θ-θ des raies (3300)a1120 de l’AlN pour diffe´rents e sont repre´sente´s sur la figure
3.21. Sur ces scans sont e´galement visibles les pics du SiC. La position attendue du pic
de l’AlN massif est indique´e par une fle`che. Nous pouvons nettement voir l’e´volution de
la position du pic vers les 2θ plus faibles en fonction de e. Tandis que pour e = 70nm
le pic est au-dessus de sa position the´orique, pour e = 150 a` e = 300nm, le pic est a`
la position attendue pour l’AlN massif. Au-dela` de ces e´paisseurs, le pic se de´place vers
les 2θ plus faibles (donc une surrelaxation car des valeurs de a1100 plus e´leve´es) mais
83
Chapitre 3 Modes de croissance de l’AlN plan m








-0.2 -0.1 0 0.1 0.2
q(0001) [Å-1]




















q(11-20) [Å-1] q(11-20) [Å-1] 
Fig. 3.22: Cartographies de l’espace re´ciproque de la raie (3300) de l’AlN avec
a1120 dans le plan de diffraction et des e´paisseurs de couche de (a) 150nm
S2479 et
(b) 500nmS2477, et avec c dans le plan de diffraction pour des e´paisseurs de
couche de (c) 150nm et (d) 500nm. Les croix noires indiquent les positions de
l’AlN relaxe´.
– Les cartographies re´alise´es sur la raie (3300)a1120 de l’AlN nous permettent de ve´rifier
que l’AlN n’est pas de´soriente´ par rapport au substrat (figure 3.22) pour une couche
d’AlN de 150nm (a) et 500nm (b). Dans ce cas, la raie de l’AlN est parfaitement aligne´e
avec le substrat, et ce quelle que soit l’e´paisseur de la couche. Si la meˆme e´tude est
re´alise´e sur la raie (3300)c (figure 3.22) pour une couche d’AlN d’e´paisseur 150nm (c)
ou 500nm (d), le pic correspondant a` la couche d’AlN est de´cale´ par rapport a` celui du
substrat. Ce de´calage est duˆ a` une de´sorientation de la couche d’AlN par rapport au
SiC d’un angle estime´ ainsi a` ±0.2°. La de´sorientation de l’AlN par rapport au SiC plan
a a e´galement e´te´ mise en e´vidence [Fou07]. Pour les deux e´chantillons, nous observons
84
3.3 Croissance de couches e´paisses d’AlN (1100)
une diffe´rence dans la valeur du de´calage : vers les q0001 ne´gatifs (figure 3.22 (c)) et
vers les q0001 positifs (figure 3.22 (d)). La couche se de´soriente-t-elle toujous dans la
meˆme direction selon +~c ou −~c ? Afin de de´terminer cette de´sorientation, l’orientation
des e´chantillons a e´te´ note´e lors de la croissance in situ. Nous obtenons que, lorsque
les e´chantillons sont oriente´s de la meˆme manie`re dans le diffractome`tre tels que les
faisceaux incidents et diffracte´s soient dans le sens -c vers +c, cette de´sorientation a
alors le meˆme signe dans tous les cas : vers les q0001 positifs, comme sche´matise´ sur la















Fig. 3.23: Sche´ma de la corre´lation entre
l’observation de la de´sorientation de
l’AlN par rapport au SiC par XRD et
l’orientation de l’e´chantillon dans le
diffractome`tre.
– Si nous nous inte´ressons aux LMH de ces taches de diffraction, nous trouvons que les
LMH de la raie (3300)a1120 sont comparables (0.05°) en de´pit de la diffe´rence d’e´paisseur
tandis que les LMH de (3300)c augmentent avec l’e´paisseur (de 0.5 a` 1.4°), ce qui cor-
respond a` une augmentation de la mosa¨ıcite´ des plans contenant c avec l’e´paisseur de la
couche.
– Pour de´terminer a1100, nous avons utilise´ les valeurs obtenues a` partir des scans 2θ-θ
re´alise´s avec a1120 dans le plan de diffraction. Son e´volution est trace´e sur la figure 3.24.
Pour des e´paisseurs infe´rieures a` 300nm, a1100 est e´gal 0.269nm et est par conse´quent
infe´rieur a` la valeur de l’AlN massif. Au-dela` de cette e´paisseur, a1100 augmente a`
0.2693nm puis de´passe la valeur de l’AlN massif pour une e´paisseur de 500nm. Il
vaut alors 0.2699nm. L’AlN est surrelaxe´ dans cette direction en ade´quation avec le
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Fig. 3.24: Evolution de a1100 en fonction de l’e´paisseur de la couche d’AlN.
de´placement du maximum du pic de diffraction (3300) de l’AlN observe´ par les scans
2θ-θ de la figure 3.21. Ce comportement sera e´tudie´ avec la de´formation de l’AlN dans
le plan.
2. c
Les cartographies re´alise´es sur les raies de diffraction (3302) de l’AlN sont repre´sente´es sur
la figure 3.25.
– Comme pre´ce´demment observe´ pour la raie syme´trique (3300)c, les pics de diffraction
de l’AlN ne sont pas aligne´s avec ceux du SiC en accord avec une de´sorientation des
couches d’AlN par rapport au SiC d’environ 0.2°.
– Pour des e´paisseurs d’AlN infe´rieures a` 300nm, la LMH de la tache de diffraction est
constante et e´gale a` 0.2° (figure 3.25 (a) et (b)). Pour des e´paisseurs supe´rieures, cette
LMH augmente a` 0.7° (figure 3.25 (c) et (d)). Cette e´volution de la forme de la tache de
diffraction de l’AlN, qui se fait perpendiculairement au vecteur de diffraction, est signe
d’une forte mosa¨ıcite´ continue des plans contenant c. En effet, l’e´largissement des taches
paralle`lement a` q0001 (lie´ a` une longueur de cohe´rence le long de c) est ne´gligeable, ce
qui prouve que l’AlN est essentiellement constitue´ de larges domaines tilte´s autour de
a1120. Ce re´sultat est en accord avec la morphologie de “toˆle ondule´e” des couches d’AlN
observe´es par AFM.
– Pour finir, sur la figure 3.26 est trace´e l’e´volution de c en fonction de e. Cette e´volution est
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Fig. 3.25: Cartographies de l’espace re´ciproque de la raie (3302) de l’AlN
re´alise´es sur une couche d’AlN de (a) et (b) 150nmS2479, et (c) et d)
500nmS2477, avec (a) et (c) en incidence et (b) et (d) en e´mergence rasantes.
Les croix noires indiquent les positions de l’AlN relaxe´.
une nouvelle fois tre`s lente avec l’e´paisseur. Jusqu’a` e = 300nm, l’AlN est en tension. La
valeur de c est de 0.504nm, soit celle du SiC. Ce qui surprend est le manque de relaxation
de l’AlN en fonction de l’e´paisseur, compare´ a` l’AlN plan c sur SiC [BA04], pour lequel
la relaxation est progressive en fonction de l’e´paisseur et de´bute de`s les premiers nm.
La relaxation de l’AlN plan m pour le parame`tre de maille c ne se produit qu’au-dela`
de 300nm et s’accompagne d’une augmentation de la mosa¨ıcite´ de la couche. A partir
de cette e´paisseur critique, le parame`tre de maille commence a` diminuer pour atteindre
la valeur de 0.5nm pour 1µm. La couche est alors encore partiellement contrainte.
3. a1120
La de´termination du parame`tre de maille dans le plan a1120 de l’AlN, pour diffe´rentes
e´paisseurs de couche, a e´te´ re´alise´e a` partir des cartographies des raies (3120) qui sont
repre´sente´es sur la figure 3.27.
– De meˆme que pour (3300)a1120 , les taches de diffraction de l’AlN sont parfaitement
aligne´es avec celles du SiC. La de´sorientation des plans contenant a1120 et a1100 est
ne´gligeable.
4. Aucune mosa¨ıcite´ ni aucune longueur de cohe´rence ne transparaissent a` partir de la visua-
lisation de ces cartographies. En-dessous de 300nm, seule une e´volution de la tache selon
les plus petites valeurs de q1100 est visible. L’AlN est donc contraint sur SiC selon [1120]
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Fig. 3.26: Evolution du parame`tre de maille c en fonction de l’e´paisseur de la
couche tampon d’AlN.
jusqu’a` e = 300nm. Toutefois, au-dela` de cette e´paisseur, un e´largissement de la raie en
direction de la position de l’AlN massif est visible. C’est cet e´largissement qui est a` prendre
en compte pour la relaxation de l’AlN dans le plan selon [1120]. Si cet e´largissement e´tait
duˆ a` une augmentation de la mosa¨ıcite´, nous devrions observer un e´largissement syme´trique
de la tache perpendiculairement a` q1100, ce qui n’est pas le cas (voir section 2.4.6). Pour
de´terminer les centres des taches de diffraction afin de pouvoir calculer les parame`tres de
maille de l’AlN, nous avons jusque la` re´alise´ un fit en utilisant une gaussienne 2D. Mais
dans ce cas pre´cis, comment de´terminer la partie du pic qui correspond au de´but de la
relaxation dans le plan de l’AlN ?
Pour fitter la forme du pic de diffraction, deux Gaussiennes 2D ont e´te´ utilise´es :
– une centre´e sur le pic de diffraction de l’AlN qui n’e´volue que selon q1100 en fonction de
l’e´paisseur. Il correspond aux premiers 300nm d’AlN contraint sur SiC.
– une centre´e sur l’e´largissement du pic.
Sur la figure 3.27 (c), est repre´sente´e la tache de diffraction (3120) en incidence rasante
pour une couche d’AlN de 1µm d’e´paisseur. La figure 3.27 (d) repre´sente le fit qui a e´te´
re´alise´ avec les deux gaussiennes 2D sur la cartographie de la figure 3.27 (c). La forme de
la tache obtenue par fit (figure 3.27 (d)) e´pouse parfaitement celle de la mesure.
5. L’e´volution du parame`tre dans le plan a1120, correspondant a` l’e´largissement du pic, est
repre´sente´e sur la figure 3.28. Cette e´volution est e´galement tre`s lente. Pour des e´paisseurs
infe´rieures a` 300nm, la valeur est quasiment constante (0.154nm) et est e´gale a` celle du
88







































Fig. 3.27: Cartographies de l’espace re´ciproque de la raie (3120) de l’AlN pour
(a) 150nmS2479, (b) 500nmS2477, (c) 1µmS2541, et (d) le fit re´alise´ sur la raie (c).
Les croix noires indiquent les positions de l’AlN relaxe´.
parame`tre de maille du SiC. Au-dela` de cette e´paisseur, le parame`tre de l’AlN augmente
a` 0.10542nm pour une couche de 360nm et atteint la valeur de 0.1545nm pour une couche
de 1µm d’e´paisseur.
Le tableau 3.3 re´capitule les parame`tres de maille obtenus lors de l’e´tude par XRD de
l’AlN plan m selon l’e´paisseur de la couche e´pitaxie´e.
3.3.5.2 De´formation et relaxation de l’AlN plan m
Afin de comparer l’e´volution des parame`tres de maille de l’AlN plan m et ve´rifier si sa
de´formation obe´it aux lois de l’e´lasticite´, nous avons calcule´ les de´formations selon a1100 et celles
selon a1120 et c. Les re´sultats obtenus sont repre´sente´s sur la figure 3.29. Nous pouvons noter
que tandis que les de´formations selon c et a1120 sont comparables (en valeur absolue) tant que
e < 300nm, pour e > 300nm, l’e´volution de la de´formation des couches selon c est plus rapide
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Fig. 3.28: Evolution de a1120 des couches d’AlN en fonction de leur e´paisseur.
que celle selon a1120. La de´formation re´sultante selon [1100] est ne´gligeable compare´e a` celles
des autres directions. Ceci peut s’expliquer simplement par le fait que la de´formation dans les
directions [1120] (+1.06%) et c (−1.14%) se compensent.
En conside´rant alors que nous n’avons que de faibles de´formations, nous pouvons utiliser














ou` nous avons pris les valeurs de C11, C12 et C13 donne´es section 1.6. Nous pouvons ainsi










Cette comparaison des de´formations calcule´es (donne´es par l’e´quation 3.1) et trouve´es
expe´rimentalement (donne´e par l’e´quation 3.3) pour l’espacement des plans (1100) est repre´sen-
te´e sur la figure 3.30. Tandis que pour les faibles e´paisseurs l’e´cart peut atteindre 0.2%, pour
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Parame`tres Epaisseur d’AlN [nm] AlN SiC
de maille massif massif
70S243275S2618150S2479300S2433360S2617500S24771000S2541
a1100 0.2690 0.2690 0.2694 0.2693 0.2693 0.2699 0.2700 0.26957 0.26679±5.10−5[nm]
a1120 0.1540 0.154 0.1541 0.1541 0.1542 0.1.544 0.1545 0.15564 0.15403±5.10−5[nm]
c
0.5041 0.5043 0.5040 0.5046 0.5036 0.5011 0.5003 0.49816 0.50391±5.10−4[nm]
Tab. 3.3: Parame`tres de maille de l’AlN plan m pour diffe´rentes e´paisseurs de
couche.
  













Fig. 3.29: De´formation des parame`tres de maille de l’AlN plan m.
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les couches d’e´paisseur supe´rieure a` 300nm, l’e´cart entre les valeurs est seulement de 0.02% a`
0.04%. Cette e´tude prouve que la tension dans la direction c et la compression dans la direction
[1120] que subit l’AlN sur SiC se compensent, entraˆınant une faible de´formation de l’AlN dans
la direction libre [1100].
  










 ε (1-100) calc élasticité










Fig. 3.30: De´formation selon [1100] calcule´e au moyen des lois de l’e´lasticite´
(triangle) et calcule´e a` partir des donne´es expe´rimentales (carre´ plein).
Il est e´galement possible de de´finir la relaxation de l’AlN en fonction de son e´paisseur de
la fac¸on suivante :
R = 100 ∗ aAlNmes − aSiC
aAlNbulk − aSiC (3.4)
ou` R = 0 et R = 100 correspondent a` une couche contrainte et une couche relaxe´e.
La figure 3.31 montre que, jusqu’a` environ 300nm, l’AlN ne relaxe pas et est contraint sur
SiC. A partir de 360nm, la relaxation est nette surtout selon c et on obtient une couche d’AlN
d’1µm qui est relaxe´e a` presque 60% selon [0001] et 30% selon [1120].
3.3.6 Discussion
Nous allons dans un premier temps re´capituler tous les re´sultats obtenus sur les couches
d’AlN plan m en conditions riche Al en fonction des techniques de caracte´risation utilise´es.
1. Par RHEED, nous avons observe´ deux types de diagrammes diffe´rents.
– L’azimut < 1120 > pre´sente des tiges de diffraction bien de´finies. Leur nombre semble
diminuer avec l’e´paisseur comme si nous assistions a` un changement de polytype 6H
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Fig. 3.31: Evolution de la relaxation de l’AlN plan m en fonction de son
e´paisseur. En tirets gris et tirets points alterne´s e´pais sont repre´sente´s les cas ou`
la couche est comple´tement relaxe´e (relaxation de 100%) et comple`tement
contrainte (relaxation de 0%).
vers 2H.
– L’azimut < 0001 > pre´sente des tiges avec des renflements. A partir de 300nm d’AlN,
nous observons selon cet azimut et lors de la croissance d’AlN en exce`s d’Al, une re-
construction de surface (1x2) lie´e a` l’exce`s d’Al. Comme le signal RHEED est sensible
a` l’e´tat de surface des couches, il est probable que l’apparition de cette reconstruction
soit lie´e au changement de contrainte des couches d’AlN et au de´but de leur relaxation.
2. Par AFM, nous constatons une morphologie anisotrope des couches e´paisses d’AlN.
– Elles pre´sentent des ondulations perpendiculaires a` c, de pe´riode estime´e a` environ 70nm.
– Le long de la direction [1120], nous constatons peu, voire pas de modulations d’ampli-
tude.
3. Les e´tudes par TEM ont re´ve´le´ :
– selon c, la pre´sence de fautes d’empilement et de cracks espace´s d’environ 40nm et 1µm.
Nous avons e´galement observe´ la de´sorientation de la couche d’AlN par rapport au SiC.
– selon [1120], une couche non de´soriente´e par rapport au SiC alors que ce dernier pre´sente
une vicinalite´ d’environ 1°.
4. Par XRD, nous avons caracte´rise´ en de´tail les couches d’AlN. Celles-ci sont pseudomorphes
au SiC jusqu’a` des e´paisseurs d’environ 300nm.
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– Nous avons constate´ la de´sorientation syste´matique des couches d’AlN selon +~c d’un
angle non corre´le´ a` l’e´paisseur de la couche et variant entre 0.2 et 0.7°. Une forte mosa¨ıcite´
des couches e´paisses d’AlN est observe´e pour les plans contenant c. Cette mosa¨ıcite´
est quasiment constante jusqu’a` une e´paisseur d’environ 300nm (0.2°), puis atteint des
valeurs de l’ordre de 2° pour des couches d’AlN d’1µm d’e´paisseur. La relaxation de c ne
de´bute qu’apre`s 300nm de couche et e´volue alors faiblement pour atteindre une valeur
de 60% pour une couche d’1µm d’e´paisseur.
– Selon [1120], aucune de´sorientation des couches d’AlN n’est constate´e malgre´ la vicinalite´
du substrat autour de c. La mosa¨ıcite´ des plans contenant a1120 est tre`s faible (0.05°) et
n’e´volue pas avec l’e´paisseur de la couche d’AlN. La relaxation du parame`tre a1120 ne
de´bute qu’apre`s une e´paisseur de couche de 300nm et est plus lente que pour l’axe c,
elle n’atteint que 30% pour une couche de 1µm.
A ce stade, nous allons tenter de relier l’aspect macroscopique a` l’aspect plus microscopique
des couches e´paisses d’AlN plan m en faisant le lien entre les re´sultats obtenus par les diffe´rentes
techniques. Nous allons nous inte´resser a` :
1. la morphologie de surface anisotrope de l’AlN,
2. au polytype (6H ou 2H),
3. aux processus de relaxation de l’AlN.
1. Les diagrammes RHEED sont compatibles avec la morphologie de surface anisotrope de
type “toˆle ondule´e” des couches d’AlN plan m. Le meˆme type de croissance anisotrope
et de surface ondule´e a de´ja` e´te´ observe´ pour l’AlN sur SiC plan a [Fou07, Ono02b]) et
sur SiC plan m [Arm06, Sch07]. Ces ondulations sont cohe´rentes avec la grande mosa¨ıcite´
des plans contenant c mesure´e par XRD. Quelle peut eˆtre l’origine de cette morphologie
anisotrope ?
Dans le cas de l’AlN plan a, Onojima et al. [Ono02b] ont suppose´ que ces ondulations
e´taient lie´es a` la pre´sence de fautes d’empilement selon la direction [0001] [Pot01]. Ces
fautes d’empilement seraient perpendiculaires a` la surface et e´rmergeraient en cre´ant une
rugosite´ anisotrope. Dans notre cas, il est difficile de relier de manie`re certaine la pe´riode
des ondulations a` celle des fautes d’empilement.
Asaro et Tiller [Asa72] ont montre´ qu’une ondulation de la surface peut permettre a` une
couche e´pitaxie´e de re´duire son e´nergie e´lastique. La relaxation e´lastique des contraintes
par formation d’ondulations de surface se produit alors dans la direction suivant laquelle les
couches sont en tension. On rappelle que l’AlN plan m e´pitaxie´ sur SiC est en compression
selon [1120] (+1.06%) et en tension selon c (−1.14%). Dans notre cas, l’anisotropie de
la contrainte pourrait donc engendrer une croissance asyme´trique caracte´rise´e par des
ondulations pe´riodiques de la surface dans la direction de la tension c. Cette hypothe`se est
d’autant plus valable que nous avons effectivement constate´ que l’AlN e´tait pseudomorphe
au SiC, donc que l’anisotropie de de´saccord de parame`tre de maille e´tait pre´sente dans
nos couches jusqu’a` des e´paisseurs de plus de 300nm. Le meˆme type de morphologie de
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surface anisotrope a e´te´ observe´ pour l’AlN plan a [Ono02b, Fou05] et a e´te´ explique´ par
cette meˆme anisotropie de contrainte dans le plan [Fou05], les diffe´rences de parame`tre de
maille AlN/SiC (1120) e´tant les meˆmes que pour l’AlN/SiC (1100).
2. En ce qui concerne la nature du polytype de l’AlN, la modification des cliche´s RHEED
pris selon l’azimut < 1120 > tend vers une e´volution d’un polytype 6H vers un polytype
2H en fonction de l’e´paisseur. Par TEM, nous avons pu constater la pre´sence de fautes
d’empilement selon [0001] se propageant seulement sur une vingtaine de nm. Cependant,
il est difficile d’affirmer que la proportion de fautes d’empilement ne se propageant que
sur de si faibles e´paisseurs puisse, par rapport a` la forte densite´ des fautes pre´sentes dans
toute la couche, expliquer cette modification des diagrammes RHEED.
3. Nous avons quantifie´ par XRD la relaxation anisotrope de l’AlN de´pose´ sur SiC plan m
en fonction de l’e´paisseur de la couche. L’AlN est au de´part en compression selon [1120]
et en tension selon c jusqu’a` des e´paisseurs de´pose´es de plus de 300nm. Ces deux effets se
compensent tout au long de la croissance et n’entraˆınent ainsi qu’une faible de´formation
selon [1100] : il est inte´ressant de remarquer qu’une de´formation nulle selon [1100] ne donne
donc aucune information sur l’e´tat de contrainte de la couche dans le plan. Nous avons
pu relier l’e´paisseur critique de relaxation de 300nm de´termine´e par XRD a` l’apparition
par RHEED, lors de la croissance de l’AlN plan m en exce`s d’Al, d’une reconstruction de
surface (1x2) selon l’azimuth < 0001 >.
Selon c, cette relaxation s’accompagne d’une augmentation significative de la mosa¨ıcite´ des
couches. La pre´sence de cracks dans les couches d’AlN, observe´s par TEM et MEB, qui
sont signes d’une relaxation plastique de la couche selon c [Ein02], peut expliquer pourquoi
la relaxation e´volue plus vite selon cette direction que selon a1120. Nous avons e´galement
constate´ une de´sorientation de la couche d’AlN par rapport au SiC autour de c par TEM
et XRD mais il semblerait qu’il n’y ait aucune corre´lation entre sa valeur et l’e´paisseur de
la couche. Dans le cas de substrats vicinaux, cette de´sorientation de la couche par rapport
au substrat peut eˆtre un moyen d’accomoder hors du plan la diffe´rence de parame`tre de
maille [Bra03]. Dans notre cas nous n’avons pas a priori de vicinalite´ du substrat autour
de [1120].
En ce qui concerne le parame`tre a1120, seule une relaxation tardive (comme ce qui a e´te´
constate´ par Armitage et al. [Arm07]) est observe´e et aucun phe´nome`ne probant ne permet
actuellement d’expliquer son e´volution. Nous pouvons simplement mentionner la pre´sence
de faibles ondulations supple´mentaires selon [1120] observe´es par AFM pour une couche de
1µm d’e´paisseur, mais qui ne sont pas accompagne´es d’une augmentation de la mosa¨ıcite´.
3.4 Conclusion
Nous avons e´tudie´ les conditions de croissance des couches e´paisses d’AlN plan
m. La croissance riche Al implique des surfaces plus lisses qu’en riche N, meˆme si
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une morphologie de surface de type “toˆles ondule´es” est observe´e. Ces ondulations
de la surface correspondent a` une forte mosa¨ıcite´ de la couche d’AlN selon la direc-
tion ou` la couche est en tension, c’est-a`-dire selon c. Dans cette direction, la couche
est e´galement de´soriente´e par rapport au SiC. Nous avons de plus de´termine´ l’e´tat
de relaxation de l’AlN plan m en fonction de son e´paisseur : la couche est pseudo-
morphe au SiC jusqu’a` une e´paisseur d’environ 300nm. Les processus de relaxation
ne sont pas clairement e´tablis, mais il est possible que la pre´sence de cracks selon c
favorisent la relaxation dans cette direction. Cette e´paisseur critique de relaxation
peut eˆtre de´termine´e in situ graˆce a` l’apparition d’une reconstruction de surface
(1x2) sur les cliche´s RHEED de l’AlN selon l’azimut < 0001 >, cette reconstruction
e´tant lie´e a` l’exce`s d’Al en surface. Pour finir, nous verrons par la suite, que cette
reconstruction de surface, et donc l’e´paisseur d’AlN, sont deux parame`tres capitaux
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4.1 Introduction
Dans le but de re´aliser des boˆıtes quantiques de GaN dans une matrice d’AlN,
nous nous sommes inte´resse´s dans le chapitre pre´ce´dent aux conditions de croissance
des couches e´paisses d’AlN. Afin de mieux appre´hender la re´alisation de ces nano-
structures de GaN, il convient d’e´tudier les conditions de croissance du syste`me le
plus simple a` base de GaN plan m, a` savoir les couches e´paisses. Nous allons, dans un
premier temps, de´terminer les conditions de croissance pre´fe´rentielles des couches
2D de GaN plan m. Les caracte´risations de surface seront mene´es par RHEED et
AFM. Une e´tude d’adsorption et de de´sorption du Ga sur GaN sera re´alise´e afin
de de´terminer l’existence d’un re´gime auto-re´gule´ lors de la croissance de GaN et,
s’il existe, de quantifier le taux de couverture de Ga. La diffraction des rayons X
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permettra de de´terminer l’e´tat de contrainte du GaN plan m. Nous finirons par
une e´tude pre´liminaire des modes de croissance he´te´roe´pitaxiale du GaN sur AlN
en fonction du rapport des flux Ga/N.
4.2 Etude par RHEED
Au meˆme titre que pour l’AlN plan m, l’observation par RHEED du diagramme de dif-
fraction de la surface de GaN en conditions riche N ou riche Ga permet de conclure rapidement
sur les conditions de croissance pre´fe´rentielles des couches e´paisses de GaN 2D. Les e´chantillons
sont re´alise´s a` une tempe´rature de substrat de 730°C pour diffe´rents rapports de flux Ga/N,
en conditions riche N avec un rapport d’environ 0.5, et en riche Ga avec un rapport d’environ
1.2. La figure 4.1 nous montre l’e´volution du diagramme RHEED de couches e´paisses de GaN
pour diffe´rentes conditions de croissance, diffe´rentes e´paisseurs de couches et selon les deux azi-
muts principaux < 1120 > et < 0001 >. Avant d’exposer la surface au GaN, le cache de Ga est
pre´alablement ouvert pendant une dizaine de secondes suivi par l’ouverture du cache de la cellule
d’N. Dans les deux cas, la nucle´ation est de type Volmer-Weber avec l’observation imme´diate
selon l’azimut < 1120 > de taches de diffraction.
Dans le cas d’une croissance riche N, la rugosification persiste et s’amplifie sous forme
de range´es de taches de diffraction. Des facettes sont e´galement observe´es selon cet azimut
(figure 4.1 (a)). Selon l’azimut < 0001 >, nous observons de meˆme une rugosification avec des
taches de diffraction de forme triangulaire. Ce diagramme RHEED est semblable a` celui ob-
serve´ pour l’AlN plan m re´alise´ en riche N. Si la croissance se poursuit dans ces conditions
de croissance, nous observons des facettes de´double´es et pointe´es selon l’azimut < 1120 >
(figure 4.1 (c)). Selon l’azimut < 0001 >, nous observons e´galement un diagramme RHEED
rugueux avec un de´doublement des taches (figure 4.1 (d)). Il est probable que ceci soit lie´ a` la
pre´sence de maˆcles dans la couche [Hib00].
En conditions riche Ga, le diagramme RHEED redevient lisse selon l’azimut < 1120 >
apre`s seulement quelques nm (figure 4.1 (e)) et les tiges de diffraction caracte´ristiques d’une
surface 2D re´aparaissent. A noter que celles-ci semblent re´pliquer le diagramme RHEED du
6H-SiC. Des facettes sont e´galement visibles selon cette orientation. L’intensite´ des tiges de dif-
fraction du GaN est souvent tre`s faible, ce qui semble duˆ a` l’exce`s de Ga en surface car un
arreˆt sous N permet de re´cupe´rer un diagramme RHEED brillant correspondant a` une surface
lisse. Cet exce`s de Ga n’est visible que selon l’azimut < 1120 >. Selon l’azimut < 0001 >
(figure 4.1 (f)), nous observons un diagramme RHEED semblable a` celui de l’AlN plan m com-
pose´ de tiges de diffraction avec des renflements. Apre`s une e´paisseur de 200nm, selon l’azimut
< 1120 > (figure 4.1 (g)), un nombre de tiges de diffraction infe´rieur a` celui de la figure 4.1 (e)
est observe´. A ce stade, nous pouvons le relier a` un changement de polytype du GaN, de 6H a`
2H. Selon l’azimut < 0001 >, apre`s 200nm de GaN (figure 4.1 (h)), les renflements sont plus
marque´s. D’apre`s les re´sultats obtenus sur l’AlN plan m, ces re´sultats sont synonymes d’une sur-
face ondule´e selon la direction [0001] et “lisse” selon la direction [1120]. Les re´sultats obtenus dans
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Fig. 4.1: Images RHEED prises lors de la croissance de GaN selon les deux
azimuts disponibles < 1120 > et < 0001 > en conditions riche NS2346 pour des
e´paisseurs de couche de (a), (b) 5nm, (c) et (d) 200nm et en conditions riche
GaS2350 pour des de´poˆts de (e), (f) 25nm, (g) et (h) 200nm.
4.3 Adsorption et de´sorption du Ga sur GaN plan m
Lors de la croissance par e´pitaxie par jets mole´culaires assiste´e par plasma d’azote, la
modification des conditions de croissance peut engendrer des couches de morphologie ou de
qualite´ structurale comple`tement diffe´rentes. C’est le cas du GaN plan c pour lequel les condi-
tions de croissance riche N ou riche Ga influencent directement la morphologie de surface. Il
est ainsi possible d’obtenir des surfaces rugueuses (riche N) ou lisses (riche Ga). Toutefois, un
exce`s de Ga trop important implique un re´gime d’accumulation du Ga en surface. Ne´anmoins,
il existe une feneˆtre de flux de Ga pour laquelle un taux de couverture constant de Ga sur GaN
peut eˆtre obtenu quel que soit le temps d’adsorption de Ga. La largeur de cette feneˆtre de´pend
de la tempe´rature du substrat et est d’autant plus grande que la tempe´rature du substrat est
e´leve´e. Cette particularite´ du Ga sur GaN a d’importantes applications car, lors de la croissance
d’he´te´rostructures de GaN sur de l’AlN, en jouant sur le rapport Ga/N, il est possible d’obtenir
des boˆıtes quantiques, conditions riche N, ou des puits quantiques, conditions riche Ga dans le
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re´gime de couverture stable. C’est notamment ce qui rend le GaN unique dans le domaine des
semiconducteurs. Cette couverture de Ga sur GaN joue le roˆle d’un auto-surfactant qui stabi-
lise la surface de GaN, modifie l’e´nergie de surface du GaN et stabilise le mode de croissance
Frank-van der Merwe au de´triment du mode de croissance Stranski-Krastanow. Ce taux de cou-
verture a e´te´ e´tudie´ en de´tail par Adelmann et al. [Ade02a] [Ade03] et a e´te´ e´value´ a` 2.4 ou
2.5MC de Ga sur GaN, ce qui a e´te´ confirme´ re´cemment [Cho06]. Ce re´gime est appele´ re´gime
auto-re´gule´. Pour une tempe´rature de substrat fixe´e et une feneˆtre de flux de Ga donne´e, il cor-
respond a` l’e´tablissement d’une bicouche de Ga sur la surface du GaN (0001), inde´pendamment
du temps d’adsorption de Ga. Il a e´te´ montre´ par S. Founta [Fou07] qu’un re´gime stable de
couverture existe e´galement pour le GaN (1120). Ce taux de couverture a e´te´ e´value´ a` 1MC de
Ga.
Dans la section pre´ce´dente, nous avons de´termine´ par RHEED les conditions de croissance
adapte´es a` la re´alisation de couches e´paisses 2D de GaN plan m. Au meˆme titre que ce qui a
e´te´ observe´ pour le GaN plan c, nous pouvons nous demander s’il existe un taux de couverture
stable du Ga sur GaN lors de la croissance de couches en exce`s de Ga. Brandt et al. [Bra04] ont
de´termine´ des taux de couverture du Ga sur des couches de GaN plan m de 500nm re´alise´es sur
γ−LiAlO2. Pour ce faire, ils ont re´alise´ une analyse quantitative a` partir des mesures des temps
d’adsorption, de de´sorption et des variations d’intensite´ correspondantes. En statique, le taux de
couverture est proche de 2MC tandis qu’en croissance, ce taux se rapproche de 3MC. D’autres
e´tudes ont e´galement e´te´ mene´es sur la cine´tique d’adsorption et de de´sorption du Ga sur une
couche de GaN de 1µm sur γ−LiAlO2(100) et ont permis d’e´valuer le taux de couverture stable
de Ga a` 2.1MC [Cho07].
Ne´anmoins, Brandt et al. [Bra04] ont limite´ leur e´tude a` une tempe´rature de substrat de
740°C. Afin de de´terminer les conditions de croissance optimales du GaN (1100) et l’existence
a` diffe´rentes tempe´ratures de substrat d’un re´gime auro-re´gule´ de Ga lors de la croissance du
GaN plan m en riche Ga, nous avons re´alise´ une e´tude d’adsorption-de´sorption du Ga sur GaN
(1100) en statique et en croissance dans le but de comparer les taux de couverture dans ces deux
conditions. Des couches e´paisses de GaN de 150nm d’e´paisseur sont au pre´alable re´alise´es sur
des substrats de 6H-SiC plan m en conditions riche me´tal. Pour une tempe´rature de substrat
donne´e, le GaN est dans un premier temps expose´ a` diffe´rents flux de Ga, puis est dans un
second temps laisse´ sous vide. C’est l’e´volution de l’intensite´ RHEED de la tache spe´culaire
en fonction du temps lors de la de´sorption du Ga accumule´ sur la surface qui est e´tudie´e. Le
temps de de´sorption du Ga est ici de´fini comme le temps ne´cessaire pour que la tache spe´culaire
recouvre son intensite´ initiale (avant exposition au Ga) comme de´fini sur la figure 4.2.
Un exemple d’e´volution de l’intensite´ RHEED apre`s exposition de la surface de GaN a`
2 minutes de Ga en fonction du flux de Ga, et a` une tempe´rature de substrat de 730°C, est
montre´e sur la figure 4.3 (a). Si pour diffe´rents flux de Ga un meˆme temps de de´sorption est
mesure´, c’est qu’un re´gime de couverture dynamiquement stable est obtenu. Ceci peut eˆtre
re´pe´te´ pour diffe´rentes tempe´ratures de substrat. La figure 4.3 (b) montre l’e´volution du temps
de de´sorption tdes pour diffe´rents flux de Ga a` des tempe´ratures de substrat de 710, 730 et 760°C.
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Fig. 4.2: Evolution de l’intensite´ de
la tache spe´culaire du diagramme
RHEED d’une surface de couche
e´paisse de GaN expose´e a` un flux
de Ga pendant 2 minutes, puis
laisse´e sous vide.
Cinq re´gimes distincts, note´s A B C D et E, sont observables.
  





















































Fig. 4.3: (a) Profil de de´sorption du Ga sur GaN (1100) apre`s un temps
d’adsorption de 2min pour diffe´rents flux de Ga et une tempe´rature de substrat de
Ts = 730°CS2666 (b) Isotherme de de´sorption du Ga a` Ts=710, 730 et 760°C (S2596).
En (a), un trait relie les temps de de´sorption mesure´s pour diffe´rents flux de Ga,
et correspond a` une isotherme de de´sorption.
Nous allons de´crire les diffe´rents re´gimes obtenus pour une tempe´rature de substrat de
730°C. Pour des flux infe´rieurs a` 0.06MC/s de Ga (re´gion A), tdes augmente progressivement
pour se stabiliser (re´gion B) a` environ 22 secondes jusqu’a` des flux de l’ordre de 0.085MC/s. Puis
tdes augmente a` nouveau progressivement (re´gion C) jusqu’a` des flux de l’ordre de 0.12MC/s, et
reste constant a` une valeur d’environ 33 secondes (re´gion D) jusqu’a` un flux de 0.18MC/s. La
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transition entre la re´gion C et la re´gion D est abrupte ; tdes passe en effet de 26 a` 33 secondes.
Pour des flux de Ga supe´rieurs a` 0.18MC/s, tdes augmente ensuite de manie`re exponentielle
(re´gion E). Les re´gions B et D correspondant a` des flux compris respectivement entre 0.06 et
0.085 et 0.12 et 0.18MC/s et se distinguent par un tdes constant ; respectivement e´gal a` 22 et
33 secondes. Ces valeurs de flux ne sont valables que pour une tempe´rature de substrat donne´e,
ici 730°C. Cependant, tandis que la re´gion D est toujours bien visible (710°C< Ts < 750°C), la
re´gion B n’est vraiment observe´e que pour des tempe´ratures de substrat e´leve´es (Ts > 730°C).
Nous pouvons a` ce stade seulement assimiler sans ambiguite´ la re´gion D a` un re´gime autore´gule´.
Dans la suite de cette e´tude, nous allons de´terminer l’e´paisseur du film de Ga dans le re´gime D.
Il a e´te´ montre´ par Adelmann [Ade03] que le calcul de l’e´paisseur du film de Ga (en MC)
surnageant a` la surface de GaN dans la re´gion auto-re´gule´e pouvait eˆtre fait a` partir du temps
de de´sorption. Nous disposons des grandeurs suivantes : le temps de de´sorption tdes, le flux de
Ga φGa a` partir desquelles nous voulons de´terminer le taux de couverture de Ga a` l’e´quilibre ceq.
Nous pouvons rajouter une inconnue φdes, le flux de de´sorption du Ga. Dans un premier temps,





Les conditions aux limites sont les suivantes : c(t = 0) = ceq, l’origine des temps e´tant prises au
moment ou` le cache de Ga est ferme´ et ou` la surface est laisse´e sous vide, et c(t = tdes) = 0. La





ce qui permet de faire apparaˆıtre tdes et de le relier a` ceq. A partir de la`, il est toujours
possible de prendre la diffe´rentielle de ceq, en effet φdes[c(t)] est inconnue. On a alors :
dceq = (φdes[c(t = tdes)]− φdes[c(t = 0)])dtdes = −φdes(ceq)dtdes (4.3)
Ce qui permet de faire intervenir le flux de Ga φGa, car a` l’e´quilibre, le flux de de´sorption





Cette formule donne la couverture a` l’e´quilibre en fonction du flux de Ga en faisant intervenir






L’expression a` l’inte´rieur de l’inte´grale de l’e´quation (4.5) peut eˆtre approxime´e par
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Cette expression permet le calcul simple du taux de couverture a` partir des isothermes de
de´sorption. Il suffit d’approximer l’e´le´ment d’inte´gration par l’e´cart entre les temps de de´sorption
mesure´s entre deux flux de Ga conse´cutifs. La quantite´ de Ga de´pose´e est alors calcule´e pour






Cette me´thode sera d’autant plus fiable que les ∆tdes seront proches. Des points resserre´s sont
indispensables, ce qui peut eˆtre proble´matique lors de l’e´volution rapide du temps de de´sorption.
L’erreur commise dans les re´gions A,B,C induit une incertitude non ne´gligeable sur le taux de
couverture. De plus, l’erreur sur les flux de Ga (de l’ordre de +/-0.01MC/s voire plus lorsque les
deux cellules de Ga sont utilise´es) qui peuvent eˆtre surestime´s ou sousestime´s, peut augmenter
ou diminuer la valeur du taux de couverture. Il ne faut pas oublier e´galement que les erreurs
commises sur chaque φGa∆tdes s’ajoutent. Ceci peut engendrer des erreurs sur les taux de
couverture de l’ordre de quelques dixie`mes de monocouches. L’e´tude a e´te´ faite en statique (φGa
incident) et en croissance (φGa+φN incident) pour diffe´rentes tempe´ratures de substrat et pour
des temps de de´poˆt de GaN de 2min. Les re´sultats obtenus pour une tempe´rature de substrat
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Fig. 4.4: Courbe de couverture du Ga sur GaN plan m a` une tempe´rature de
substrat de 730°CS2666 en statique (a) et en croissance (b).
Nous retrouvons sur ces diagrammes de couverture la forme observe´e sur la figure 4.3 (b),
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il est possible d’identifier les meˆmes re´gions que celles de´crites sur la figure 4.3. Les re´gimes
stables de couverture B et D correspondent alors a` 1 et 2MC (exprime´e en MC de GaN (1100),
voir tableau 1.5). Des droites correspondant a` ces taux de couverture sont trace´es afin de mieux
visualiser les deux re´gimes.
Le re´sultat obtenu sur les taux de couverture est le meˆme en statique qu’en croissance.
Une le´ge`re diffe´rence peut eˆtre observe´e et provient vraisemblablement de l’incertitude sur les
flux de Ga. Pour re´aliser cette e´tude en croissance, nous utilisons deux cellules de Ga dont l’une
est a` une tempe´rature proche de celle correspondant a` la stoechiome´trie (dans l’ide´al, on se place
environ +5°C au-dessus de la tempe´rature de Ga correspondant a` la stoechiome´trie afin d’e´viter
une rugosification de la couche) tandis que la tempe´rature de l’autre cellule varie sur une plage
raisonnable de flux. Ceci e´vite les e´ventuels de´bordement des cellules de Ga qui pourrait nuire
a` leur bon fonctionnement.
Pour cette tempe´rature de substrat, le re´gime stable de couverture est relie´ a` des flux de
Ga compris entre 0.12MC/s et 0.18MC/s en statique et de 0.41 a` 0.45MC/s en croissance. Il est a`
noter que ces valeurs de flux de Ga ne sont pas espace´es de la vitesse de croissance, ici 0.23MC/s,
comme observe´ dans le GaN plan c [Ade02b]. Ce de´placement vers les flux de Ga plus e´leve´s
lors de la croissance de GaN plan m est un phe´nome`ne qui a e´te´ observe´ dans les autres e´tudes
mene´es sur l’adsorption du Ga sur GaN plan m [Bra04, Cho07]. Brandt et al. ont constate´ que
la pre´sence d’N (lors de la croissance du GaN) modifiait l’e´quilibre adsorption/de´sorption du
Ga, entraˆınant un de´placement des conditions de croissance des couches e´paisses de GaN plan
m 2D vers des conditions plus riches Ga, par comparaison avec le GaN plan c.
Nous avons ensuite re´ite´re´ l’e´tude en croissance pour des tempe´ratures de substrat variant
de 700 a` 760°C afin de de´terminer, sur chaque isotherme de de´sorption, la limite entre les re´gimes
C, D et E. Ceci permet de tracer un diagramme d’adsorption du Ga sur le GaN plan m comme
repre´sente´ sur la figure 4.5. Une augmentation exponentielle des deux flux critiques de Ga,
de´limitant la re´gion de couverture stable, avec la tempe´rature de substrat est observe´e. Ceci
peut correspondre a` une augmentation active´e thermiquement du coefficient de de´sorption du
Ga sur GaN. Le meˆme type de diagramme a e´te´ observe´ pour le GaN plan c [Ade02b] et le GaN
plan a [Fou07].
Nous avons ainsi de´montre´ la pre´sence d’un re´gime autore´gule´ de 2MC de Ga lors de
l’adsorption de Ga sur une surface de GaN plan m en statique ou en croissance. Nous estimons
que l’erreur sur cette valeur est au maximum de ±0.3MC. Cette valeur est la meˆme que celle
trouve´e dans les e´tudes mene´es par Brandt et al [Bra04] et Choi et al. [Cho07] en statique
mais est sensiblement diffe´rente de celle trouve´e en croissance [Bra04]. Nous rappelons que leurs
e´tudes ont porte´ sur des couches de GaN re´alise´es sur γ − LiAlO2 de respectivement 500nm et
1µm d’e´paisseur. La morphologie de ces couches est semblable a` celle d’un toˆıt de tuiles mais les
rugosite´s trouve´es dans leur cas (0.6nm) sont infe´rieures aux rugosite´s que nous avons mesure´es
(4.3nm section 4.4) pour nos couches re´alise´es sur 6H-SiC plan m.
D’autres e´tudes mene´es sur le GaN plan m sur 4H-SiC [Arm07] ou sur ZnO [Lee03] mettent
en e´vidence des re´sultats diffe´rents de ceux trouve´s par Brandt et al. en ce qui concerne les
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reconstructions de surface. Les premiers ont e´mis l’hypothe`se que ceci pouvait eˆtre duˆ a` une
rugosite´ plus importante de la surface du GaN ou a` l’e´tat de contrainte du GaN sous-jacent. Les
seconds ont observe´ une reconstruction (4x5) en exce`s de Ga qu’ils ont relie´ a` une couverture de
Ga d’environ 2MC. La diffe´rence que nous observons en croissance pourrait ainsi s’expliquer par
la diffe´rence de rugosite´ des surfaces ou par la diffe´rence d’e´tat de contrainte entre nos couches
de GaN re´alise´es sur 6H-SiC et celles re´alise´es sur γ − LiAlO2. Nous avons donc re´ite´re´ les
expe´riences sur une couche de GaN de 700nm d’e´paisseur et avons trouve´ les meˆmes re´sultats
que pre´ce´demment. Comme nous le verrons par la suite, le GaN est toujours partiellement
contraint sur SiC meˆme pour cette e´paisseur de couche. Des e´tudes comple´mentaires sur des
couches de GaN d’e´paisseur supe´rieure sont a` pre´voir afin de ve´rifier l’influence de l’e´tat de la
relaxation sur l’adsorption du Ga sur GaN plan m. De plus, sur toutes les expe´riences re´alise´es
a` des tempe´ratures de substrat comprises entre 700 et 760°C, nous n’avons observe´ aucune
reconstruction de surface lors de l’adsorption du Ga sur GaN. La pre´sence de reconstructions
de surface a` basse tempe´rature suivant la quantite´ de Ga adsorbe´e sur la surface de GaN reste
a` eˆtre confirme´e.
Les deux re´sultats marquants de cette e´tude sont :
– qu’il existe un re´gime de couverture stable du Ga sur GaN plan m lors de la croissance
de GaN plan m en exce`s de Ga, la plupart des re´sultats obtenus dans la litte´rature sur
les taux de couverture de Ga s’accordant sur une valeur de ce dernier de 2MC.
– que le de´but du plateau est de´place´ vers les flux de Ga plus importants en pre´sence
d’azote [Bra04, Cho07].
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4.4 Morphologie de la surface de GaN
Nous avons vu pre´ce´demment que la croissance en exce`s de Ga donne un diagramme
RHEED constitue´ de tiges de diffraction selon l’azimut < 1120 >, avec la pre´sence e´ventuelle
de facettes, et un diagramme RHEED rugueux selon l’azimut < 0001 >. En exce`s d’N, le dia-
gramme RHEED est semblable a` celui obtenu pour l’AlN plan m. Par conse´quent il semble que
la croissance en exce`s de me´tal conduise a` une surface plus lisse. C’est ce que nous allons ve´rifier
au moyen de l’e´tude faite par AFM sur des couches e´paisses de GaN plan m. Deux couches de
GaN ont e´te´ re´alise´es en conditions riche N (rapport Ga/N de 0.5) ou riche Ga (rapport Ga/N
de 1.2) a` des tempe´ratures de substrat de 730°C. Les images AFM obtenues sur ces couches
sont pre´sente´es sur la figure 4.6, et re´ve`lent, dans les deux cas, des morphologies de surface
anisotropes.
En conditions riche N, selon la direction [1120], nous observons des ondulations de 300nm
de long (environ 6 modulations sur 2µm comme repre´sente´ figure 4.6 (a) et (c)) pour des varia-
tions de hauteur de 10nm. Des ondulations supple´mentaires sont visibles sur les profils re´alise´s
selon [0001] et ont une largeur d’environ 150nm (figure 4.6 (a)) et une hauteur de 15nm. La
rugosite´ RMS de´termine´e sur une image 2x2µm2 est de 4.8nm.
En riche Ga, la morphologie du GaN selon [1120] (figure 4.6 (b) et (d)) est totalement
diffe´rente de celle observe´e en riche N (figure 4.6 (a)). Nous distinguons des sortes de tuiles de
600nm a` 1µm de long, imbrique´es les unes dans les autres selon [1120], et pour lesquelles les
modulations d’amplitude sont d’environ 5nm. Selon [0001], les ondulations ont une largeur de
100nm (figure 4.6 (b)) pour des hauteurs de 15nm. La rugosite´ RMS est trouve´e e´gale a` 4.3nm
et est donc tre`s proche de la valeur trouve´e pour les conditions riche N.
Les vues en 3D nous permettent d’observer la nette diffe´rence entre les deux types de
morphologie selon la direction [1120]. Tandis qu’en riche N nous observons distinctement des
modulations d’amplitude selon les 2 directions (figure 4.6 (c)), en riche Ga les modulations
d’amplitude sont plus nombreuses et plus prononce´es selon [0001] que selon [1120] (figure 4.6
(d)). Ce re´sultat est en accord avec ce que nous avons observe´ in situ : un diagramme RHEED
3D selon les deux azimuts en riche N, un diagramme RHEED lisse selon l’azimut < 1120 > et
rugueux selon < 0001 > en conditions riche Ga. Armitage et al. [Arm07] ont e´galement ve´rifie´
que, pour le GaN plan m, la coalescence selon la direction [0001] est favorise´e en conditions
riche Ga. Il est inte´ressant de remarquer que ce re´sultat contraste avec celui obtenu sur l’autre
orientation de GaN non-polaire plan a, dont la croissance en conditions riche N implique la
re´alisation de couches 2D tandis que la croissance en conditions riche Ga entraˆıne une rugosifi-
cation de la couche [Fou05], mais est semblable a` celui obtenu pour les couches e´paisses de GaN
plan c [Wid01].
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Fig. 4.6: Images AFM en 2x2µm2 de couches e´paisses de GaN re´alise´es en
conditions (a) et (c) riche NS2597 et, (b) et (d) riche GaS2669. Les images (c) et
(d) sont des images 3D de la surface. Deux profils sont pris sur les images le long
des directions [1120] (profil de 2µm a` gauche) et [0001] (profil de 1µm a` droite). Ces
profils sont visibles au bas des figures.
4.5 Etude de couches e´paisses de GaN plan m par XRD
Afin de de´terminer la qualite´ cristalline, la relaxation et les parame`tres de maille de couches
e´paisses de GaN plan m, nous avons mene´ une e´tude par XRD de trois couches e´paisses de GaN de
70nmS2712, 200nmS2596 et 700nmS2669 d’e´paisseur. D’apre`s les re´sultats obtenus sur l’AlN plan
m, des cartographies ont e´te´ re´alise´es sur les raies syme´triques (3300)a1120 et (3300)c, et sur les
raies asyme´triques (3120), (3210), (4220) et (3302). Nous allons pre´senter en de´tail les re´sultats
obtenus sur la couche de GaN de 700nm d’e´paisseur. La figure 4.7 pre´sente les re´sultats obtenus
lorsque a1120 est dans le plan de diffraction. Si l’on s’inte´resse dans un premier temps a` la raie
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Fig. 4.7: Cartographies de l’espace re´ciproque avec a1120 dans le plan de
diffraction, pour la raie syme´trique (a) (3300)a1120, pour les raies asyme´triques en
incidence rasante (b) (4220), (d) (3210), (f) (3120), et pour les meˆmes raies
asyme´triques en e´mergence rasante (c), (e) et (g). Une croix noire indique la
position du GaN massif.
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(3300)a1120 , nous pouvons distinguer sur la figure 4.7 (a) que nous sommes en pre´sence de trois
pics de SiC, qui comme nous l’avons explique´ pre´ce´demment (section 3.2 p.60), correspondent a`
trois grains de SiC. Toutefois, la raie (3300)a1120 du GaN est parfaitement aligne´e avec la raie du
SiC dont l’intensite´ est maximale, le GaN n’est donc pas de´soriente´ par rapport au SiC lorque
a1120 est dans le plan de diffraction. Cette raie est de´place´e vers les valeurs de q1100 plus petites
donc vers les a1100 plus grands. La couche de GaN est le´ge`rement surrelaxe´e selon [1100]. La
LMH de cette raie est dans ce cas de 0.17° (contre 0.05° pour l’AlN).
Si nous nous inte´ressons aux raies asyme´triques du GaN, il est clair que le pic du GaN
est, dans tous les cas, de´cale´ par rapport a` la position du GaN massif, vers les valeurs de q1120
plus grandes, donc vers les valeurs de a1120 plus petites, et vers les valeurs de q1100 plus petites,
donc vers les a1100 plus grands. Par conse´quent, le GaN plan m, apre`s une e´paisseur de couche
de 700nm, semble toujours partiellement contraint selon [1120] et le´ge`rement surrelaxe´ selon la
direction libre [1100].
Si nous nous inte´ressons a` la forme des taches asyme´triques, en comparaison de l’AlN plan
m, nous n’observons pas d’e´paulement duˆ a` la relaxation de la couche. Si nous observons plus
attentivement la raie (4220) (figure 4.7 (b) et (c)), la pre´sence d’un e´largissement selon q1120
est visible, il te´moigne de l’influence d’une longueur de cohe´rence dans le plan, (e´value´e a` une
vingtaine de nm), sur la forme de la tache, typique d’une croissance colonnaire. La LMH de
cette tache est de 0.16° selon ω. En ce qui concerne les raies (3210) (figure 4.7 (d) et (e)), (3120)
(figure 4.7 (f) et (g)) cet e´largissement selon q1120 est moins marque´ mais est bien pre´sent. La
LMH de la raie (3120) du GaN est de l’ordre de 0.15° selon ω, ce qui correspond a` une faible
mosa¨ıcite´.
Nous allons ensuite nous inte´resser aux raies syme´trique (3300)c (figure 4.8 (a)) et asyme´-
triques (3302) du GaN (figure 4.8 en incidence (b) et e´mergence (c) rasante). Une nouvelle fois,
la raie syme´trique est de´cale´e d’environ 0.7° par rapport a` celle du SiC, ceci s’expliquant par une
de´sorientation de la couche par rapport au substrat lorsque c est dans le plan de diffraction1. Ce
de´calage se retrouve dans la position du pic de la raie (3302) du GaN. Les LMH de ces taches
du GaN sont de l’ordre de 0.26°, ce qui est infe´rieur a` ce que nous avons obtenu pour l’AlN plan
m pour des couches d’e´paisseur e´quivalente (0.7°). La tache asyme´trique a une forme similaire
a` celle de la raie (4220) avec un e´largissement selon q0001 qui te´moigne a` nouveau de l’influence
d’une longueur de cohe´rence e´value´e a` une vingtaine de nm.
A noter que nous n’avons pas repre´sente´ les cartographies obtenues sur les deux couches
de GaN d’e´paisseur 70nm et 200nm, car nous n’observons pas d’e´volution significative de la
forme des taches ou de leur LMH en fonction de l’e´paisseur de la couche.
Le tableau 4.1 pre´sente les valeurs des parame`tres de maille obtenues par la me´thode de
Bond e´tendue pour les trois couches de GaN plan m de 70, 200 et 700nm d’e´paisseur, ainsi que
le calcul des valeurs de leurs de´formations.
Le parame`tre a1120 semble atteindre tre`s vite une valeur de 0.1582nm pour 70nm et reste
1Contrairement a` l’AlN, pour le GaN, nous n’avons pas corre´le´ la direction de la de´sorientation avec l’axe +~c.
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Fig. 4.8: Cartographies de l’espace re´ciproque avec c dans le plan de diffraction,
des raies (3300)c (a), et (3302) du GaN en incidence (b) et e´mergence (c) rasante.
Parame`tres Epaisseur de GaN [nm] GaN SiC
de maille massif massif
70S2712 200S2596 700S2669
a1120 0.1582 0.1583 0.1582 0.1595 0.154
+/− 5.10−5[nm]
yyexp [%] −0.82 −0.75 −0.82
c
0.5169 0.5197 0.5208 0.5185 0.5039
+/− 5.10−4[nm]
zzexp [%] −0.31 0.23 0.42
a1100 0.2771 0.2767 0.2766 0.2762 0.2669
+/− 5.10−5[nm]
xxexp [%] 0.33 0.18 0.14
xxcalc[%] 0.40 0.21 0.19
Tab. 4.1: Parame`tres de maille et de´formations de couches e´paisses de GaN plan
m en fonction de leur e´paisseur.
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constant jusqu’a` une e´paisseur de´pose´e de 700nm. Le GaN est encore contraint selon cette di-
rection pour des e´paisseurs e´leve´es de couche. Pour une faible e´paisseur de couche de 70nm,
le parame`tre c est en-dessous de la valeur attendue mais augmente rapidement pour finale-
ment de´passer la valeur du GaN massif (avant 200nm). La couche de GaN est donc contrainte
puis surrelaxe´e selon c. Pour les faibles e´paisseurs, la direction libre [1100] pre´sente des valeurs
supe´rieures a` celles du GaN massif, certainement afin d’accomoder la contrainte dans le plan,
puis tend a` se rapprocher du parame`tre de maille du GaN massif pour des e´paisseurs de 700nm.
De meˆme que pour l’AlN, afin de ve´rifier si la croissance de couches e´paisses de GaN plan
m satisfait les lois de l’e´lasticite´, nous pouvons comparer (tableau 4.1) les valeurs de de´formation
obtenues graˆce aux lois de l’e´lasticite´, xxcalc, a` celles de´termine´es expe´rimentalement, xxexp, en
prenant comme rapport C12C11 =0.38 et
C13
C33
=0.29. Nous constatons alors leur bon accord. A partir
des re´sultats pre´ce´dents sur l’e´volution des parame`tres de maille, on remarque que la relaxation
du GaN semble facilite´e selon la direction [0001] mais limite´e selon la direction [1120].
4.6 Discussion
Nous avons donc au meˆme titre que l’AlN plan m, une anisotropie de croissance du GaN
plan m. Toutefois, dans le cas du GaN, nous obtenons une surface avec une morphologie de type
plus “toˆıt de tuiles” que “toˆle ondule´e”. Nous pouvons donc e´mettre globalement les meˆmes
hypothe`ses concernant les parame`tres gouvernant cette croissance anisotrope a` une nuance pre`s.
Nous avons bien une anisotropie de la contrainte dans le plan dans le cas du GaN sur SiC plan m,
toutefois, ce dernier est en compression dans les deux directions principales alors que dans le cas
de l’AlN plan m nous avons une direction en compression et une en tension. De plus, la mor-
phologie de nos couches e´paisses de GaN plan m obtenues sur 6H-SiC (section 4.4) est similaire
a` celle obtenue pour des couches de GaN re´alise´es sur des substrats de 4H-SiC [Arm07], de ZnO
plan m (diffe´rence de parame`tre de maille de 2% et 0.5% selon a et c respectivement) [Lee03]
ou de LiAlO2 [Wal00, Liu07] (diffe´rence de parame`tre de maille de 1.7% selon [1120]GaN et
0.3% selon [0001]GaN ). Dans tous les cas e´nume´re´s, une anisotropie de diffe´rence de parame`tre
de maille est pre´sente dans le plan, le plus souvent plus e´leve´e selon [1120] que selon [0001].
Nous avons alors une anisotropie de la croissance avec une croissance pre´fe´rentielle du GaN
selon [1120]. On pourrait donc logiquement penser que cette anisotropie est le parame`tre cle´ de
la croissance de GaN plan m. Or, la surface de couches e´paisses de GaN plan a sur 6H-SiC ne
pre´sente pas ce type d’asyme´trie malgre´ la meˆme anisotropie de contrainte dans le plan [Fou07].
Un autre phe´nome`ne est donc responsable de cette direction pre´fe´rentielle de croissance selon
[1120]. Armitage et al. [Arm07] ont montre´ que la croissance de GaN plan m sur 4H-SiC selon
c e´tait lente et que la coalescence dans cette direction n’e´tait possible qu’avec un ratio Ga/N
supe´rieur a` 1. Ceci est en accord avec l’hypothe`se d’une anisotropie de diffusion des adatomes
selon une direction pre´fe´rentielle.
Une autre hypothe`se permet de justifier la morphologie de surface de GaN plan m. Elle
a e´te´ avance´e par Lee et al. [Lee03] qui supposent que la formation de tuiles imbrique´es pour
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des couches e´paisses de GaN plan m peut eˆtre lie´e au fait que l’e´nergie de formation des fa-
cettes de ces tuiles soit comparable ou infe´rieure a` celle de l’e´nergie de formation de la surface
(1100). Une autre e´tude [Hir07] par croissance e´pitaxiale late´rale (LEOG pour Lateral Epitaxial
OverGrowth) a montre´ un lien entre la pe´riode des fautes d’empilement et la largeur des tuiles
de GaN. La recroissance de GaN plan m par LEOG a alors permis de supprimer les fautes
d’empilement et d’obtenir une surface 2D avec des marches atomiques. La pre´sence de fautes
d’empilement permettrait donc d’expliquer cette morphologie de tuiles et leur pe´riode selon
[0001], mais elle n’expliquerait pas pourquoi ces tuiles ont tendance a` s’allonger selon [1120]
(600nm a` 1µm de long) et sont asyme´triques selon cette direction.
Nous avons vu par XRD que les couches e´paisses de GaN plan m e´taient partiellement
relaxe´es selon [1120], surrelaxe´es selon c, et que les formes de leurs taches de diffraction e´taient
influence´es par des longueurs de cohe´rence. Ces dernie`res sont lie´es a` une taille moyenne des
grains de GaN, estime´e dans notre cas a` une vingtaine de nm selon [1120] et [0001], pour des
tuiles de 1µm de long et 100nm de large. Il existe donc un fort contraste entre la morphologie
des tuiles et leur structure cristalline. Pour expliquer ce point, nous pouvons e´voquer le cas
des couches e´paisses de GaN plan a, pour lesquelles des e´tudes par TEM ont re´ve´le´ la pre´sence
de dislocations d’interface selon [0001], espace´es d’environ 15nm, qui permettent de relaxer la
contrainte de`s les premiers nm. Nous pouvons donc supposer dans un premier temps que les
couches de GaN plan m pre´sentent le meˆme type de dislocations d’interface selon c, ce qui
peut expliquer en partie la taille des grains de GaN et sa relaxation facilite´e dans cette direc-
tion. Comme nous avons constate´ que a1120 atteignait tre`s rapidement une valeur maximale qui
n’e´voluait plus pour des couches plus e´paisses de GaN plan m, nous pouvons supposer e´galement
que des dislocations d’interface sont pre´sentes selon [1120]. Toutefois, d’autres processus de re-
laxation doivent eˆtre envisage´s car le GaN plan m semble compenser une relaxation limite´e selon
[1120] par la possibilite´ de surrelaxer selon [0001]. Pour finir, nous n’avons pas pu de´terminer la
nature du polytype du GaN plan m mais il est fort probable qu’il pre´sente un polytype majo-
ritairement 2H avec des zones localement 6H comme ce qui a e´te´ mis en e´vidence pour le GaN
plan a [Fou07]. Des e´tudes comple´mentaires par TEM devraient permettre de mieux de´terminer
les processus de relaxation et les de´fauts pre´sents dans les couches e´paisses de GaN plan m. A ce
stade de l’e´tude, nous e´mettons donc l’hypothe`se que la croissance de GaN plan m est gouverne´e
par une diffusion de surface anisotrope favorise´e par l’exce`s de Ga en surface.
4.7 Modes de croissance du GaN plan m sur AlN en fonction
du rapport de flux Ga/N
Nous allons maintenant nous inte´resser a` la croissance d’he´te´rostructures de nitrures
(1100). D’apre`s les re´sultats obtenus sur la croissance des boˆıtes de GaN/AlN plan c [Dau97] en
conditions riche N, ou la croissance des boˆıtes de GaN plan a [Fou05] en conditions riche Ga, on
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constate que la transition 2D/3D est obtenue lorsque les conditions de croissance du GaN sont les
conditions oppose´es a` celles permettant l’obtention de couches e´paisses de GaN 2D (conditions
riche Ga pour le plan c et conditions riche N pour le plan a). D’apre`s les calculs re´alise´s par
Neugebauer et Northrup [Nor96, Nor01] et les re´sultats que nous avons obtenus pre´ce´demment
sur les couches e´paisses de GaN (1100), la croissance 2D est pre´fe´rentielle en riche Ga. Ainsi, le
mode de croissance SK des boˆıtes de GaN plan m devrait eˆtre favorise´ en conditions riche N.
Dans l’e´tude suivante, nous allons de´montrer que la croissance de nanostructures de GaN plan
m est plus complexe. Dans un premier temps, nous allons nous inte´resser a` la croissance de GaN
sur une couche tampon d’AlN en faisant varier le rapport de flux Ga/N (note´ r) et l’e´paisseur
e (donc selon l’e´tat de contrainte de l’AlN sur SiC comme vu section 3.3.5.2). Nous allons ainsi
caracte´riser la morphologie du GaN obtenu et e´tudier ses proprie´te´s optiques afin de conclure
sur les conditions de croissance a` pre´fe´rer pour re´aliser des boˆıtes quantiques (1100).
4.7.1 Croissance re´alise´e sur des couches tampon d’AlN de 70nm
Nous avons fait croˆıtre trois e´chantillons constitue´s d’un plan de 5MC de GaN sur une
couche tampon d’AlN de 70nm (pseudomorphe au SiC) avec trois rapports de Ga/N diffe´rents
de 0.5, 0.9 et 1.2. Ce plan a ensuite e´te´ recouvert par un espaceur d’AlN de 25nm et pour
finir, un plan de GaN a e´te´ re´alise´ en surface de la meˆme manie`re que le plan enterre´ pour
caracte´risation structurale par AFM. Nous verrons dans la section 7.3, que l’espaceur d’AlN de
25nm d’e´paisseur permet d’e´viter la corre´lation verticale.
Dans un premier temps, nous nous sommes inte´resse´s aux cliche´s RHEED du plan de
surface (figure 4.9 (a), (b) et (c)) ainsi qu’a` l’e´volution du parame`tre de maille ∆c/c obtenue a`
partir de l’e´volution de l’espacement entre les tiges de diffraction des diagrammes RHEED en
fonction du nombre de monocouches de´pose´es (figure 4.9 (d)). Tandis que pour des rapports
de flux Ga/N infe´rieurs a` 1, des diagrammes RHEED quasi-2D avec la pre´sence de nombreuses
facettes sont observe´s (figure 4.9 (a) et (b)), pour l’e´chantillon avec un rapport de 1.2, le cliche´
RHEED est simplifie´ (figure 4.9 (c)). Seules les tiges principales sont observe´es et des facettes
tre`s marque´es sont visibles. Il est alors tre`s difficile d’affirmer a` partir de la seule observation
par RHEED qu’une transition 2D/3D a bien eu lieu lors du de´poˆt car les diagrammes RHEED
sont quasi-2D. Une le´ge`re diffe´rence de relaxation du parame`tre c en fonction de r peut eˆtre
observe´e. Pour r = 0.5 et r = 0.9, nous obtenons une relaxation de l’ordre de 1.75% atteinte
progressivement apre`s un de´poˆt de 3MC. L’e´volution de ∆(c)/c est nette lorsque r = 1.2. Nous
obtenons alors une brusque augmentation de ∆c/c a` partir de 2MC qui atteint une valeur de
2.5% pour 4MC de de´poˆt. Cette valeur n’e´volue plus pour des e´paisseurs de de´poˆt supe´rieures,
dans notre cas jusqu’a` 5MC. Pour rappel, si l’AlN est contraint sur SiC, alors la diffe´rence
de parame`tre de maille ∆(c)/c GaN/AlN est de 2.9%, tandis que si l’AlN est relaxe´, alors
∆(c)/c=4.08%. Les valeurs de relaxation obtenues sont donc cohe´rentes avec ce qui est attendu,
c’est-a`-dire un AlN mince donc contraint. Toutefois, il est important de noter que dans tous les
cas, l’apparition de facettes peut venir perturber la mesure en de´plac¸ant le´ge`rement le maximum
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Fig. 4.9: Cliche´s RHEED (pris selon l’azimut < 1120 >) d’un plan de 5MC de
GaN de´pose´es sur une couche tampon d’AlN de 70nm en fonction de r, le rapport
des flux Ga/N, avec (a) r = 0.5S2639, (b) r = 0.9S2522, (c) r = 1.2S2564, (d) Relaxation
du parame`tre c (∆(c)/c) obtenu par RHEED pour des e´chantillons re´alise´s sur des
couches d’AlN de 70nm, avec r = 0.5S2709, r = 0.9S2522 et r = 1.2S2544.
des tiges de diffraction. Ce re´sultat sert surtout a` de´montrer qu’a` ce stade il est difficile de
conclure sur les conditions de croissance de GaN plan m impliquant une e´ventuelle transition
2D/3D de type SK et donc la formation de boˆıtes quantiques.
Nous allons par conse´quent nous inte´resser a` la morphologie du plan de surface correspon-
dant aux trois cliche´s RHEED pre´sente´s sur la figure 4.9 (a), (b) et (c). Les images obtenues
par AFM sont repre´sente´es sur la figure 4.10. Dans les trois cas nous observons une rugosite´ de
surface assimilable a` des nanostructures.
Dans le cas r = 0.5 (figure 4.10 (a)), les nanostructures ont une hauteur de l’ordre de
0.5nm et des dimensions selon [1120] et [0001] d’une vingtaine de nm. Le meˆme re´sultat est
obtenu pour un rapport de r = 0.9, excepte´ le fait que les nanostructures semblent s’allonger
dans la direction [1120] (figure 4.10 (b)). En conditions riche Ga (r = 1.2) (figure 4.10 (c)), les
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nanostructures sont bien plus marque´es, avec des hauteurs de 2nm, des largeurs d’environ 40nm
selon [0001] mais surtout des longueurs de 100nm selon [1120] qui leur confe`rent un aspect fi-
laire. Cette nette anisotropie de forme n’est pas sans rappeler la morphologie de surface d’aspect





















































Fig. 4.10: Images AFM d’un plan de 5MC de GaN de´pose´es sur une couche
tampon d’AlN de 70nm en fonction de r, le rapport de flux Ga/N, avec (a)
r = 0.5S2639 (image AFM en 500x500nm2), (b) r = 0.9S2522 et (c) r = 1.2S2564 (toutes
deux en 1x1µm2). Les trois images sont oriente´es de la meˆme manie`re. Pour
chaque image, l’inset de gauche (droite) repre´sente un profil pris selon [1120]
([0001]).
4.7.2 Croissance re´alise´e sur des couches tampon d’AlN de 300nm
Dans cette partie, nous avons re´alise´ les meˆmes e´chantillons que pre´ce´demment mais sur
des couches tampon d’e´paisseur supe´rieure a` 300nm, ce qui correspond a` l’e´paisseur critique
de relaxation de l’AlN, qui peut eˆtre de´termine´e simplement in situ graˆce a` l’apparition de la
reconstruction de surface (1x2) sur le diagramme RHEED de l’AlN (section 3.3.1.1 p.66). Les
cliche´s RHEED et la relaxation ∆c/c en fonction du nombre de MC de´pose´ sont repre´sente´s sur
la figure 4.11.
Dans ce cas de figure, en utilisant les meˆmes conditions de croissance que pre´ce´demment
et en ne faisant varier que l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN, le diagramme RHEED obtenu
apre`s un de´poˆt de 5MC de GaN pre´sente des le´gers renflements pour r = 0.5 (figure 4.11 (a))
tandis que pour r = 0.9 le caracte`re 3D du cliche´ RHEED est renforce´ (figure 4.11 (b)). Dans
ces deux cas, il est difficile a` nouveau d’affirmer qu’une transition 2D/3D a bien eu lieu. La nette
diffe´rence intervient lorsque r = 1.2 (figure 4.11 (c)), ou` nous observons alors sans ambiguite´
une transition 2D/3D avec sur le diagramme RHEED, la pre´sence de taches de diffraction et de
facettes. Ce cliche´ RHEED est caracte´ristique de celui obtenu en pre´sence de boˆıtes quantiques.
Si l’on s’inte´resse alors a` la relaxation du parame`tre c (figure 4.11 (d)), nous observons que jus-
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Fig. 4.11: Cliche´s RHEED (pris selon l’azimut < 1120 >) pour un de´poˆt de 5MC
de GaN effectue´ sur une couche tampon d’AlN de 300nm d’e´paisseur en fonction
de r, le rapport des flux Ga/N, avec (a) r = 0.5S2524, (b) r = 0.9S2523 et (c)
r = 1.2S2486 et (d) relaxation du parame`tre c (∆(c)/c) obtenu par RHEED en
fonction du nombre de MC de GaN pour les meˆmes e´chantillons.
qu’a` 2− 3MC de de´poˆt, la meˆme e´volution de ∆(c)/c est obtenue et ce, quel que soit le rapport
r, ce qui contraste nettement avec les e´tudes mene´es sur le GaN plan a [Fou07].
La principale diffe´rence intervient pour la valeur de saturation de la relaxation. Pour r < 1,
∆(c)/c sature a` 2.5%, alors que pour r = 1.2, ∆(c)/c sature a` environ 3.5%. Ce re´sultat a e´te´
observe´ expe´rimentalement et confirme´ a` plusieurs reprises. Contrairement aux faibles e´paisseurs
de couche tampon d’AlN ou` il est difficile selon l’azimut < 1120 > de donner une valeur quanti-
tative fiable, pour des couches tampon d’e´paisseur supe´rieure a` 300nm, ces re´sultats sont sans
ambiguite´. En effet, les diagrammes RHEED pre´sentent alors moins de lignes et de facettes, ce
qui permet de visualiser plus proprement l’e´volution de ∆(c)/c. Cette diffe´rence d’e´volution du
parame`tre c est comprise entre 2.5 et 3.5% ce qui est cohe´rent avec le fait que la couche tampon
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d’AlN a commence´ a` relaxer.
L’observation de la surface par AFM vient renforcer l’ide´e que l’obtention de nanostruc-
tures de GaN plan m est favorise´e en riche Ga. En effet, les figures 4.12 (a) et (b) (avec r < 1)
te´moignent d’une rugosite´ de surface avec des ıˆlots de 40nm de diame`tre et de 1nm de haut,
tandis que la figure 4.12 (c) pre´sente des ıˆlots plus syme´triques avec des diame`tres de 40nm et
des hauteurs de plus de 2nm. A noter que nous obtenons e´galement dans ce dernier cas, mais
en moindre proportion, des nanostructures allonge´es dans la direction [1120] semblables a` celles























































Fig. 4.12: Images AFM (en 1x1µm2) d’un plan de 5MC de GaN de´pose´es sur une
couche tampon d’AlN de 300nm en fonction de r, le rapport de flux Ga/N, avec
(a) r = 0.5S2524 , (b) r = 0.9S2523 et (c) r = 1.2S2486.
ces re´sultats. La premie`re est que la formation de nanostructures de GaN semble eˆtre favorise´e
en conditions riche Ga : seule une faible rugosite´ de surface est observe´e en conditions riche
N. La seconde re´side dans le fait qu’une nette diffe´rence de morphologie est obtenue pour les
nanostructures de GaN plan m, selon qu’elles sont re´alise´es sur une couche tampon d’AlN de
e = 70nm (AlN pseudomorphe au SiC) ou` nous obtenons des nanostructures de GaN assimi-
lables a` des fils, ou sur une couche tampon de e = 300nm (AlN partiellement relaxe´) ou` nous
obtenons des nanostructures de GaN plus syme´triques identifie´es comme des boˆıtes.
4.7.3 Etude optique
Les e´chantillons re´alise´s pre´ce´demment en fonction de r, le rapport de flux Ga/N, et de
l’e´paisseur de la couche tampon e, ont ensuite e´te´ e´tudie´s simultane´ment par photoluminescence
a` basse tempe´rature (4K) afin de comparer l’influence de ces deux parame`tres sur les proprie´te´s
optiques des plans de GaN re´alise´s. Il s’agit ici de de´terminer quelles conditions de croissance
engendrent les nanostructures pre´sentant la plus grande intensite´ d’e´mission.
Sur la figure 4.13 est repre´sente´e l’intensite´ d’e´mission du plan de GaN pour une excitation
121
Chapitre 4 Modes de croissance du GaN plan m
  
(a) (b)







































Fig. 4.13: Spectres de photoluminescence a` basse tempe´rature de plans de 5MC de
GaN (1100) re´alise´s sur (a) 70nm d’AlN et (b) 300nm d’AlN avec diffe´rents
rapports de flux Ga/N, r = 0.5, 0.9 et 1.2.
de 1mW et une inte´gration sur une seconde. La figure 4.13 (a) repre´sente l’e´mission des plans
de GaN re´alise´s sur une couche tampon d’AlN avec e = 70nm et la figure 4.13 (b) celle des
plans de GaN avec e = 300nm. Pour les deux e´paisseurs e, les positions des pics d’e´mission
sont au-dessus du gap du GaN massif comme attendu pour des nanostructures non-polaires. Ce
qui frappe avant tout, est la diffe´rence d’intensite´ d’e´mission des diffe´rents plans en fonction
de e et r. Alors qu’avec e = 70nm nous obtenons des intensite´s comparables pour r = 0.9 ou
r = 1.2, l’intensite´ est 7 fois plus faible pour l’e´chantillon re´alise´ avec r = 0.5. Avec e = 300nm,
l’intensite´ d’e´mission est 20 fois supe´rieure en conditions riche Ga (r = 1.2) a` celle obtenue
en conditions riche N (r < 1). Dans ce cas, aucune diffe´rence n’est observe´e pour r = 0.9 et
r = 0.5. Ce moins bon rendement peut s’interpre´ter par une quantite´ de de´fauts non radiatifs
plus importante dans les e´chantillons re´alise´s en conditions tre`s riche N.
4.8 Conclusion
Nous avons e´tudie´ la croissance de couches 2D de GaN plan m. De meˆme que
pour l’AlN (1100), les conditions riche N entraˆınent la rugosification progressive de
la surface de ces couches tandis que les conditions de croissance riche me´tal abou-
tissent a` des surfaces que nous conside´rons comme 2D. En effet, loin de pre´senter
une surface parfaitement lisse, les couches e´paisses de GaN plan m affichent des
morphologies anisotropes semblables a` des tuiles imbrique´es. Alors que la morpho-
logie de nos couches e´paisses d’AlN plan m est comparable a` celle de l’AlN plan a,
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la morphologie des couches de GaN plan m est totalement diffe´rente de celle des
couches de GaN plan a, les diffe´rences de parame`tre de maille GaN/SiC e´tant les
meˆmes. A ce niveau, cette diffe´rence est attribue´e a` l’influence pre´ponde´rante d’une
diffusion de surface anisotrope du Ga selon la direction [1120]. De meˆme que pour le
GaN plan c, nous avons de´montre´ l’existence d’un re´gime auto-re´gule´ (2 ± 0.3)MC
de Ga en statique et en croissance de GaN plan m en conditions riche Ga et avons
finalement e´tabli le diagramme de couverture du Ga sur GaN plan m. Ces re´sultats
ont permis de mettre en e´vidence que ce re´gime e´tait de´place´ vers les flux de Ga
plus e´leve´s en pre´sence d’azote, impliquant des conditions de croissance plus riche
Ga que dans le cas du GaN plan c. Les e´tudes par XRD ont montre´ que la relaxation
des couches e´paisses de GaN e´tait limite´e selon [1120] et semblait eˆtre favorise´e selon
[0001]. Contrairement aux couches d’AlN, la forme des taches n’est pas domine´e par
la pre´sence de mosa¨ıcite´ mais par celle d’une longueur de cohe´rence, et ce selon les
deux directions [0001] et [1120].
Nous nous sommes ensuite inte´resse´s aux he´te´rostructures de GaN/AlN plan
m. Le GaN (1100) se de´marque du GaN (0001) et du GaN (1120) car nous obte-
nons des couches 2D de GaN (GaN/SiC) et des nanostructures, donc du GaN 3D
(GaN/AlN/SiC), en utilisant les meˆmes conditions de croissance riche Ga.
D’autres faits marquants sont a` de´gager de cette e´tude.
– En conditions riche N, une rugosite´ de surface consitue´e d’ˆılots de petite
taille a e´te´ constate´e lors de de´poˆts de 5MC de GaN. Mais comment e´volue-
t-elle en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e ? Ceci nous permettrait de
conclure quant a` la nature des ıˆlots, boˆıtes sur une couche de mouillage ou
ıˆlots de croissance pre´sents en surface de puits rugueux ? De plus, lorsque
e = 300nm, l’intensite´ d’e´mission des plans de GaN re´alise´s en riche N est
ne´gligeable compare´e a` ceux re´alise´s sur e = 70nm.
– En conditions riche Ga, nous avons observe´ une nette diffe´rence de morpho-
logie entre des plans de nanostructures de GaN re´alise´s sur des e´paisseurs
d’AlN de 70nm, qui pre´sentent une e´longation selon [1120] (fils), ou de 300nm,
qui pre´sentent une forme plus syme´trique (boˆıtes). A quoi sont dues ces
diffe´rences de morphologies ? Comment e´voluent-elles en fonction de la quan-
tite´ de GaN de´pose´e ? Nous y reviendrons au chapitre 6.
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5.1 Introduction
Nous allons dans un premier temps e´tudier plus en de´tail la croissance de GaN
en conditions riche N en faisant seulement varier la quantite´ de GaN de´pose´e. De
par les re´sultats obtenus sur l’intensite´ d’e´mission lumineuse de ces plans de GaN,
nous allons borner l’e´tude a` des plans de GaN re´alise´s sur des couches tampon
d’AlN d’e´paisseur e = 70nm. Tous les plans de GaN ici e´tudie´s sont re´alise´s avec des
rapports de flux Ga/N (r) de 0.5, mais toutes les couches d’AlN (couches tampon
et espaceurs) ont e´te´ re´alise´es avec des rapports de flux Al/N de 1.27).
5.2 Etude par RHEED
Afin de ve´rifier que la croissance de GaN en conditions riche N ne donne pas lieu a` la
formation de boˆıtes quantiques, une se´rie d’e´chantillons a e´te´ re´alise´e a` une tempe´rature de
substrat de 730°C en de´posant une quantite´ de GaN variant entre 3 et 75MC (avec un rapport
Ga/N r d’environ 0.5) sur une couche tampon d’AlN d’environ 70nm. Ce plan de GaN est
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laisse´ sous vide pendant 1 minute puis est recouvert par un espaceur d’AlN d’environ 25nm. Un
second plan est ensuite re´alise´ en surface dans les meˆmes conditions que le premier plan de GaN.
Nous ne nous inte´ressons ici qu’a` l’e´volution de la morphologie des plans de GaN en fonction
de la quantite´ de´pose´e. Dans le but d’observer une rugosification significative des diagrammes
RHEED des plans de GaN, voire meˆme une transition 2D/3D, nous nous sommes concentre´s
sur l’azimut lisse < 1120 >.
La figure 5.1 nous montre le diagramme RHEED obtenu apre`s le premier plan de GaN
de 5MC (a), 10MC (b), 15MC (c) et 30MC (d), ainsi qu’apre`s le second plan pour les meˆmes







Fig. 5.1: Images RHEED prises selon l’azimut < 1120 > apre`s de´poˆt de GaN en
conditions riche N sur une couche tampon d’AlN de 70nm pour le plan enterre´ et
des quantite´s de de´poˆt de GaN de (a) 5MCS2639, (b) 10MCS2709, (c) 15MCS2611 et
(d) 30MCS2574, et pour le plan en surface (e), (f), (g) et (h) pour les meˆmes
de´poˆts .
Les cliche´s RHEED, obtenus apre`s le premier plan de GaN, pre´sentent des tiges de dif-
fraction rapproche´es et des facettes sont visibles pour tous les de´poˆts. Une le´ge`re rugosite´ est
observe´e a` partir de 15MC (figure 5.1 (c)). Nous pouvons conside´rer que ce diagramme RHEED
est pseudo-2D.
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Concernant le plan en surface (figure 5.1 (e) (f) (g) et (h)), pour 5MC, les facettes se
renforcent au de´triment des tiges de diffraction. Pour des de´poˆts supe´rieurs, nous obtenons des
cliche´s RHEED a` nouveau pseudo-2D avec des renflements. Il est possible a` partir des films
re´alise´s pendant le de´poˆt de GaN de de´terminer une relaxation du parame`tre de maille dans le
plan, mais la pre´sence de facettes et de tiges rapproche´es viennent perturber le signal. Nous nous
sommes donc inte´resse´s a` l’e´chantillon pre´sentant le premier plan en surface de´nue´ de facettes
selon l’azimut < 1120 >, a` savoir le de´poˆt de 10MC, et en avons tire´ l’e´volution de ∆c/c. Nous
avons e´galement e´tudie´ l’e´volution de ∆a1120/a1120 pour un de´poˆt de 5MC en nous plac¸ant sur
























et en carre´s ∆c/cS2709
(10MC).
Selon les courbes de la figure 5.2, la relaxation du parame`tre de maille a1120 est seulement
de 0.6% mais est tre`s progressive et s’arreˆte avec la quantite´ de´pose´e. En ce qui concerne c,
la relaxation intervient apre`s 2-3MC de de´poˆt et est tre`s brusque. Elle sature imme´diatement
a` une valeur de 2% puis n’e´volue plus, meˆme pour des de´poˆts plus importants. Il est toutefois
difficile de conclure quant au mode de croissance du GaN dans ces conditions de croissance.
Les diagrammes RHEED sont quasi-2D et la rugosification de la couche est tre`s lente. Si nous
obtenons bel et bien des nanostructures en conditions riche N, une e´volution significative de leur
taille en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e doit eˆtre observe´e et la rugosification doit eˆtre
plus marque´e. Nous avons donc e´tudie´ la morphologie des couches de GaN d’e´paisseur variant
entre 5MC et 75MC de´pose´es sur des couches tampon d’AlN d’environ 70nm.
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5.3 Etude par AFM
Les images AFM obtenues sur ces e´chantillons sont visibles sur la figure 5.3. Pour chaque
image, le profil d’une e´ventuelle nanostructure est pris selon la direction [1120] (profil de gauche)
et selon [0001] (profil de droite).
Jusqu’a` des e´paisseurs de GaN de 10MC, on observe des ıˆlots aligne´s selon [1120] d’environ
20nm de diame`tre et 0.5nm de haut. A partir de 10MC, on distingue de plus la pre´sence de
bandes qui pre´sentent un coˆte´ lisse et un coˆte´ rugueux constitue´ d’ˆılots (figure 5.3 (b), (c) et (d)).
Pour des e´paisseurs de 75MC, la morphologie du GaN est modifie´e et des rectangles imbrique´s
de longueur 50nm, de largeur 100nm et de hauteur 4nm sont pre´sents. On rejoint alors la
morphologie des couches e´paisses de GaN plan m re´alise´es en conditions riche N. Les ıˆlots
ne sont alors plus visibles. Malgre´ le changement de morphologie, la rugosite´ de surface reste
constante a` environ 1nm pour des quantite´s de GaN allant de 5 a` 30MC.
Une statistique sur la taille de ces ıˆlots en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e (pour
5MC, 10MC et 15MC) est repre´sente´e sur la figure 5.4. Les longueur, largeur et hauteur sont
mesure´es respectivement selon la direction [1120], [0001] et [1100]. La hauteur peut eˆtre mesure´e
de deux manie`res selon que l’on s’inte´resse au profil pris suivant [1120] ou [0001]. Les ıˆlots e´tant
a` “flanc de colline”, il nous a donc semble´ plus judicieux de mesurer la hauteur des ıˆlots a` partir
des profils pris selon [1120]. Nous avons e´galement reporte´ les re´sultats obtenus sur des plans de
GaN re´alise´s en conditions riche Ga (r = 1.2) afin de montrer la diffe´rence de taille obtenue selon
les conditions de croissance. Ces re´sultats, en conditions riche Ga, seront justifie´s et pre´sente´s
au chapitre 7.
La longueur de ces ıˆlots reste la meˆme pour des quantite´s de GaN allant de 5 a` 15MC et est
en moyenne de 22nm. En ce qui concerne la hauteur des ıˆlots, celle-ci n’est que de 0.5nm (soit
environ 2MC) pour 5 et 10MC de de´poˆt. Elle augmente le´ge`rement a` 1.2nm pour des de´poˆts
de GaN de 15MC, la hauteur de ces ıˆlots est donc quasi constante. La largeur, quant a` elle,
augmente faiblement de 15nm pour 5MC, a` 18nm pour 15MC et peut eˆtre e´galement conside´re´e
comme constante. Ainsi, en conditions riche N, la taille des ıˆlots reste inchange´e. Or, lorsque des
boˆıtes quantiques sont obtenues [Gog03, Fou05], une e´volution significative de leur taille en fonc-
tion de la quantite´ de GaN de´pose´e est visible. C’est ce qui est notamment ave´re´ en conditions
riche Ga pour le plan m (figure 5.4). Ces re´sultats sont donc cohe´rents avec l’obtention d’ˆılots
de croissance (resp. de boˆıtes quantiques) lorsque la croissance d’he´te´rostructures de GaN/AlN
plan m est re´alise´e en conditions riche N (resp. riche Ga).
Pour finir, nous nous sommes e´galement inte´resse´s a` l’e´volution de la largeur des bandes
de GaN que nous avons compare´e a` l’e´volution de la largeur des ıˆlots et ce, en fonction de la
quantite´ de´pose´e (figure 5.4 (d)). Pour des de´poˆts allant jusqu’a` 30MC de GaN, la largeur des
bandes augmente de 45nm pour 5MC de GaN a` 90nm pour 30MC. Elle sature ensuite a` cette
valeur et n’augmente plus pour des de´poˆts supe´rieurs. La largeur constante des ıˆlots de GaN par
rapport a` l’augmentation de la largeur des bandes de GaN, et leur hauteur constante jusqu’a`
des de´poˆts de plus de 10MC tendent a` indiquer qu’il s’agit d’un front de croissance rugueux en
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Fig. 5.3: Images AFM de de´poˆts de GaN, effectue´s en conditions riche N sur des
couches tampon d’AlN de 70nm, de (a) 5MCS2639, (b) 10MCS2709, (c) 15MCS2611
(d) 30MCS2574 et (e) 75MCS2578. Les valeurs de rugosite´ RMS obtenues sur ces
images sont donne´es en (f).
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Couverture de GaN [MC]
Fig. 5.4: Evolution de la longueur (a), de la hauteur (b) et de la largeur (c) des
ıˆlots de GaN en fonction du rapport r et comparaison de l’e´volution des largeurs
des ıˆlots et des bandes (d) de GaN en fonction de la quantite´ de´pose´e en
conditions riche N sur une couche d’AlN de 70nm. Pour chaque grandeur, une
ligne correspondant a` la valeur moyenne est trace´e, ce qui permet de constater que
ces grandeurs sont quasi-constantes lorsque r = 0.5 contrairement au cas r = 1.2.
132
5.4 Etude par TEM
conditions riche N. Signalons que ce type de morphologie est quelque peu similaire a` ce qui a de´ja`
e´te´ observe´ pour des couches de GaN plan a de 100 et 150nm d’e´paisseur re´alise´es par MOCVD
sur des substrats de SiC (1120) [Cra04], ou` des lignes de GaN pre´sentant une asyme´trie de forme
avec un flanc vertical (−c) et un flanc incline´ (+c) sont observe´s. De plus, la pre´sence d’ˆılots de
croissance a de´ja` e´te´ observe´e apre`s la croissance de GaN plan a en conditions riche N [Fou07a].
Ceux-ci ne sont pre´sents e´galement que sur un “flanc de colline”. Leur taille n’augmente pas en
fonction de la quantite´ de GaN et, d’apre`s les re´sultats obtenus par TEM, sont absents apre`s
encapsulation par de l’AlN.
5.4 Etude par TEM
Des e´tudes par TEM en axe de zone [1120] et [0001] ont e´te´ re´alise´es afin de de´terminer
la pre´sence d’une e´ventuelle couche de mouillage surmonte´e d’ˆılots. Un superre´seau (SR) de
9 plans de GaNS2614 d’e´paisseur 2, 3, 5MC, 8MC, 10MC, 17MC, 13MC, 5MC, 5MC (plan en
surface) et un SR de 6 plans de GaNS2612 de 4nm d’e´paisseur ont e´te´ re´alise´s en conditions riche
N (r = 0.5). Tous les plans sont se´pare´s par des espaceurs d’AlN de 22nm d’e´paisseur.
Les re´sultats obtenus par TEM sur ces e´chantillons sont repre´sente´s sur les figures 5.5
(axe de zone [1120]) et 5.6 (axe de zone [0001]). La figure 5.5 (a) et (b), permet de ve´rifier que
les ondulations des espaceurs d’AlN selon [0001] sont de 30nm (section 3.3.2), tandis que leurs
e´paisseurs sont d’environ 20nm, conforme´ment a` ce qui est attendu. Cette figure met e´galement















Fig. 5.5: Images TEM selon l’axe de zone [1120] d’un SR de 9 plans de GaN/AlN
re´alise´s en conditions riche NS2614. Ces deux images sont prises a` deux endroits
diffe´rents de l’e´chantillon.
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Fig. 5.6: Image TEM d’un SR de plans de GaN (4nmS2612 nominale) re´alise´s en
conditions riche N prises selon l’axe de zone [0001].
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Sur la figure 5.5, deux plans de GaN d’environ 2.6nm (10MC) et 4.2nm (17MC) de hauteur
sont visibles en (a), tandis qu’en (b) nous pouvons observer un plan d’environ 1.3nm (5MC)
d’e´paisseur. Ces plans e´pousent et reproduisent parfaitement les ondulations de la couche d’AlN.
Pour ces e´paisseurs de GaN de´pose´es, aucune couche de mouillage et aucun ıˆlot ne sont pre´sents,
et ce meˆme pour le plan de GaN d’e´paisseur 1.3nm (soit environ 5MC (figure 5.5 (b))) pour
laquelle des boˆıtes quantiques peuvent eˆtre attendues.
Si nous nous penchons sur la morphologie du GaN selon l’axe de zone [0001] (figure 5.6),
nous pouvons distinguer des puits de GaN parfaitement lisses de 3.2nm de haut, ce qui va de
pair avec une croissance 2D de la couche de GaN en conditions riche N. Une nouvelle fois, nous
n’observons aucune couche de mouillage et aucun ıˆlot de croissance. L’absence de ces ıˆlots peut
s’expliquer par le fait que nous observons ici des plans encapsule´s par AlN. Il est possible que
ceux-ci soient instables en pre´sence d’AlN et que la matie`re se redistribue lors de l’encapsulation.
Cette hypothe`se a e´te´ formule´e dans le cas des ıˆlots de croissance de GaN plan a obtenus lors
de la croissance en conditions riche N. Ils sont en effet observe´s en surface par AFM, mais leur
pre´sence en surface des plans de GaN encapsule´s n’a pas pu eˆtre mise en e´vidence par des e´tudes
TEM [Fou07b].
Les e´tudes par TEM permettent e´galement de caracte´riser structuralement les plans de
GaN obtenus. Le re´sultat le plus e´vident concerne la densite´ de fautes d’empilement pre´sentes
dans les couches de GaN/AlN lorsque les plans de GaN sont re´alise´s en conditions riche N.
Une petite partie de ces de´fauts est indique´e par des fle`ches blanches sur la figure 5.5. Nous
trouvons une densite´ de fautes d’empilement de l’ordre de 1 a` 2 106cm−1 tandis que d’autres
groupes ont reporte´ que la densite´ de fautes d’empilement dans les couches de GaN plan m e´tait
d’environ 105cm−1 [Liu04, Hir07]. La densite´ de fautes d’empilement dans ces e´chantillons est
donc plus e´leve´e, d’un ordre de grandeur compare´ a` celle des couches d’AlN plan m qui est de
105cm−1(section 3.3.3). Ce re´sultat est en accord avec une augmentation du nombre de de´fauts
dans les couches de GaN plan m lorsque celles-ci sont re´alise´es en conditions riche N. Ceci peut
expliquer en partie la diffe´rence d’intensite´ d’e´mission observe´e pre´ce´demment par les e´tudes
optiques mene´es sur des plans de GaN re´alise´s en conditions riche N ou riche Ga (section 4.7.3).
A ce stade, nous pouvons donc conclure que la croissance de GaN en conditions riche N sur AlN
permet l’obtention de puits quantiques de GaN plan m.
5.5 Etude optique
Les proprie´te´s optiques de ces puits quantiques de GaN (e´chantillons caracte´rise´s par
RHEED et AFM) ont e´te´ e´tudie´es a` basse tempe´rature et sont repre´sente´es sur la figure 5.7.
Les pics d’e´mission ont e´te´ normalise´s a` leur valeur d’intensite´ maximale. Cette normalisation
est justifie´e par le fait que :
– Les e´chantillons n’ont pas e´te´ ne´cessairement e´tudie´s simultane´ment (re´glages du banc
optique diffe´rents, temps d’inte´gration diffe´rents, puissances d’excitation diffe´rentes).
135
Chapitre 5 Croissance de puits de GaN plan m sur AlN
– Ce qui nous inte´resse avant tout est la position du pic d’e´mission et non son intensite´
maximale.
– Avec les meˆmes conditions d’e´tude, les e´chantillons ne pre´sentent pas tous la meˆme
intensite´ d’e´mission (probable pre´sence d’inhomoge´ne´ite´s dans les e´chantillons. . . ).
Il apparaˆıt que les pics d’e´mission du GaN sont au-dessus du gap du GaN pour des de´poˆts allant
jusqu’a` 75MC de GaN en accord avec un effet de confinement et une forte re´duction du champ
e´lectrique interne. Un affinement des spectres ainsi qu’un de´calage vers les basses e´nergies lorsque
la quantite´ de GaN de´pose´e augmente peuvent e´galement eˆtre observe´s. En effet, les largeurs
a` mi-hauteur passent d’environ 400meV pour 5MC, a` 200meV pour un de´poˆt de 75MC. Ceci
s’explique par le fait que plus le confinement est grand, plus les variations relatives d’e´nergie
dues aux fluctuations d’e´paisseur sont importantes. Le fait que les maxima des pics se de´placent
vers le gap du GaN a` mesure que la quantite´ de GaN augmente est en ade´quation avec une
augmentation de la taille du puits et une diminution du confinement.
  


























riche N sur des
couches tampon d’AlN
avec e = 70nm. Etude
mene´e par J. Renard.
Un point important re´side dans le fait que l’on pourrait s’attendre a` la pre´sence d’un second
pic duˆ aux ıˆlots de croissance accole´s aux bandes de GaN et dont la position ne changerait pas
en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e, tout du moins pour des e´paisseurs infe´rieures ou
e´gales a` 15MC ou` ces ıˆlots sont encore observe´s. Or aucun pic secondaire n’a pu eˆtre observe´
lors de cette e´tude, ce qui confirme leur statut d’ˆılots de croissance, de´corant les bandes 2D de




Nous nous sommes inte´resse´s a` la croissance de GaN en conditions riche N
sur des couches d’AlN de faible e´paisseur. La relaxation du GaN est observe´e et
est d’autant plus nette que l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN est grande. Pour
des plans de GaN d’e´paisseur infe´rieure a` 10MC, nous obtenons des diagrammes
RHEED quasi-2D. Si les e´paisseurs sont supe´rieures, une lente rugosification est
observe´e au RHEED selon l’azimut < 1120 >. Par AFM, nous observons des bandes
avec un flanc lisse et un coˆte´ rugueux constitue´ d’ˆılots. L’observation par TEM de
plans de GaN re´alise´s en conditions riche N a de´montre´ la pre´sence de puits de
GaN parfaitement 2D selon l’axe de zone [0001]. Selon l’axe de zone [1120], les plans
de GaN reproduisent les ondulations des couches d’AlN et pre´sentent des densite´s
de fautes d’empilement de l’ordre de 2 106cm−1. Ainsi, la croissance de GaN en
conditions riche N n’aboutit pas a` une relaxation de type SK et ne permet pas la
formation de boˆıtes quantiques. La position des pics de luminescence de ces plans
est cohe´rente avec les quantite´s de GaN de´pose´es. Par la suite, nous allons nous
focaliser sur la croissance en conditions riche Ga de nanostructures de GaN plan
m.
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6.1 Introduction
Nous avons e´tudie´ pre´ce´demment l’influence du rapport r des flux Ga/N et de
l’e´paisseur e de la couche tampon d’AlN sur la morphologie des nanostructures de
GaN plan m et sur leurs proprie´te´s optiques. La croissance de GaN en conditions
riche N permet de re´aliser des puits de GaN plan m tandis que la croissance en
conditions riche Ga donne lieu a` la formation de nanostructures. Nous avons alors
mis en avant l’influence de l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN sur la morphologie
des nanostructures de GaN obtenues. Pour de faibles e´paisseurs d’AlN et des de´poˆts
de GaN de 5MC, des fils de GaN ont e´te´ observe´s, tandis que pour des couches
tampon d’e´paisseur supe´rieure a` 300nm, des nanostructures plus syme´triques et
circulaires, qui pre´sentent davantage la forme de boˆıtes quantiques, ont e´te´ mises en
e´vidence. Nous pouvons donc le´gitimement nous interroger sur les points suivants :
– Quelle est l’influence exacte de e sur la formation de fils ou de boˆıtes quan-
tiques de GaN ?
– Est-ce l’e´tat de relaxation de la couche tampon d’AlN qui influence cette
diffe´rence de morphologie ?
– Comment e´voluent la morphologie de ces fils et de ces boˆıtes en fonction de
la quantite´ de GaN de´pose´e ?
– D’autres parame`tres peuvent-ils jouer un roˆle dans la formation de fils ou
de boˆıtes ?
– Quel est la diffe´rence d’e´tat de relaxation entre ces deux types de nanostruc-
tures ?
– Ces nanostructures pre´sentent-elles une re´duction du champ e´lectrique in-
terne ?
Pour re´pondre a` ces questions, nous allons nous inte´resser a` l’e´volution, par AFM,
de la forme des nanostructures de GaN plan m en fonction de e et de la quantite´ de
GaN de´pose´e. Sauf cas contraire le rapport r des flux Ga/N, sera fixe´ a` 1.2 tandis
que la rapport des flux Al/N sera fixe´ a` 1.27 (pour les couches tampon et les espa-
ceurs d’AlN). Des e´tudes TEM, MEB et AFM super-pointe permettront e´galement
d’e´tudier plus en de´tail la morphologie des fils et des boˆıtes. Nous e´tudierons ensuite
l’influence de la tempe´rature du substrat et du rapport r (avec r >> 1) sur la crois-
sance de nanostructures de GaN plan m. Une e´tude par XRD en incidence rasante
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couple´e a` une e´tude TEM permettra de de´terminer et d’expliquer la diffe´rence de
relaxation entre ces fils et ces boˆıtes. Pour finir, des e´tudes optiques compareront
l’e´mission des fils a` celle des boˆıtes.
6.2 Influence de la relaxation de la couche tampon d’AlN
Les e´chantillons sont re´alise´s de la manie`re suivante : une couche tampon d’AlN d’e´paisseur
e est e´pitaxie´e sur un substrat de 6H-SiC plan m. Un de´poˆt de GaN est ensuite effectue´. Il est
laisse´ une minute sous vide pour muˆrissement puis est recouvert par un espaceur d’AlN de 25nm.
Pour finir, un plan de GaN est re´alise´ en surface selon le meˆme proce´de´ que le plan enterre´. Dans
cette premie`re e´tude, la quantite´ de GaN de´pose´e est fixe´e a` 3MC alors que l’e´paisseur de la
couche tampon varie entre 70 et 500nm.
6.2.1 Etude par RHEED
Comme nous l’avons justifie´ pre´ce´demment, pour observer la transition 2D/3D sur les
diagrammes RHEED du GaN, nous nous plac¸ons selon l’azimut < 1120 >. Pour des e´paisseurs
d’AlN infe´rieures a` 300nm, correspondant a` un AlN pseudomorphe au SiC, aucune transition
2D/3D n’est observe´e. Un diagramme RHEED quasi-2D constitue´ de tiges de diffraction inter-
rompues selon la direction [1100] est observe´ (Figure 6.1 (a)). Nous pouvons e´galement distinguer
des tiges supple´mentaires ayant une composante selon [0001] qui sont vraisemblablement dues
a` la pre´sence de facettes. Deux carre´s blancs de´nomme´s A et B de´limitent deux associations
diffe´rentes de tige+facette qui, pour une meilleure visualisation, sont e´galement sche´matise´es en
blanc a` gauche de ces carre´s. Pour des e´paisseurs de couche tampon supe´rieures a` 300nm, qui
correspondent a` un de´but de relaxation de la couche tampon d’AlN, une transition 2D/3D est
clairement visible et un diagramme RHEED compose´ de taches de diffraction est observe´ (figure
6.1 (b)). Les deux meˆmes types de facettes sont e´galement observe´es dans ce cas. La pre´sence
de la facette B n’est pas flagrante pour des faibles de´poˆts de GaN (3MC) mais est e´vidente pour
des de´poˆts de 5MC (figure 6.4 (a) pour e = 70nm et (b) pour e = 300nm). Les angles de ces
deux types de facettes avec les tiges principales sont diffe´rents, ce qui re´ve`le leur asyme´trie. Nous
de´taillerons ce point dans la section 6.5.
Selon l’azimut < 0001 >, il est difficile d’observer in situ une transition 2D/3D. Les
renflements des tiges des diagrammes RHEED sont observe´s lors de la croissance de la couche
tampon d’AlN (section 3.3.1.1), avant meˆme l’apparition de fils ou de boˆıtes. Toutefois, ceux-ci
sont nettement plus visibles lorsque l’e´paisseur de la couche tampon est supe´rieure a` 300nm
(figure 6.1 (d)).
De par l’anisotropie de contrainte que subit l’AlN et donc le GaN dans le plan, on s’attend a`
une relaxation diffe´rente des deux parame`tres de maille du GaN. Afin de ve´rifier cette hypothe`se,
l’e´volution de la relaxation des nanostructures de GaN a e´te´ e´tudie´e par RHEED selon les deux
azimuts pour un de´poˆt de 5MC de GaN sur 300nm d’AlN S2403 (figure 6.2). Pour c, la transition
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Fig. 6.1: Cliche´s RHEED de nanostructures de GaN plan m pour un de´poˆt de
3MC de GaN sur des e´paisseurs d’AlN de (a) 70nmS2478 (b) 300nmS2480 tous deux
pris selon l’azimut < 1120 >, et (c) 70nm et (d) 300nm tous deux pris selon
l’azimut < 0001 >.
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se produit apre`s un de´poˆt de 2MC de GaN et la relaxation atteint une valeur de 3% apre`s
seulement 3MC (figure 6.2) puis reste constante jusqu’a` 5MC. Au-dela` de cette valeur, nous
observons une le´ge`re de´croissance qui correspond a` l’arreˆt sous vide et a` l’apparition de facettes
qui peuvent venir perturber la mesure. En ce qui concerne a1120, une relaxation de 1% est
observe´e (figure 6.2). Cette valeur est atteinte lentement et sature apre`s seulement 3MC de de´poˆt.
Cette faible valeur explique pourquoi il est tre`s difficile de distinguer une relaxation selon l’azimut
< 0001 > meˆme si l’on observe alors un RHEED le´ge`rement plus rugueux qu’auparavant.
Nous pouvons conclure que la relaxation du GaN est anisotrope et que la relaxation
du parame`tre c du GaN est favorise´e par rapport au parame`tre a1120. La comparaison de la
relaxation du GaN selon ces deux directions sera de´taille´e par la suite dans la section 6.10.1.
  















Fig. 6.2: Evolution de ∆(c)/c (carre´s) et de ∆(a)/a lors d’un de´poˆt de 5MC de
GaN sur une couche tampon d’AlN de 300nm d’e´paisseurS2403.
6.2.2 Etude par AFM
La figure 6.3 pre´sente les re´sultats obtenus par AFM sur les plans de surface de 3MC de
GaN de´pose´es sur diffe´rentes e´paisseurs de couche tampon d’AlN. Le premier point important
re´side dans l’alignement de ces nanostructures selon la direction [1120]. Le meˆme phe´nome`ne
d’alignement mais selon [1100] a e´te´ observe´ pour les boˆıtes de GaN plan a [Fou05] et a e´te´
attribue´ a` la morphologie de la couche tampon d’AlN sous-jacente. Nous pouvons e´mettre la
meˆme hypothe`se concernant l’alignement de nos nanostructures.
Pour de faibles e´paisseurs de couche tampon d’AlN, infe´rieures a` 300nm, des nanostruc-
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tures de GaN allonge´s dans la direction [1120] sont obtenues (figure 6.3 (a) et (b)). Elles peuvent
eˆtre assimile´es a` des fils de GaN. Leur longueur L (selon la direction [1120]), leur largeur l (selon
la direction [0001]) et leur hauteur h (prise a` la hauteur maximale du profil re´alise´ selon la
direction [1120]) sont trouve´es e´gales respectivement a` 100nm, 20nm et 1.5nm. Il est a` noter
que ces nanostructures sont e´galement asyme´triques selon [1120]. Vue de haut, elles pre´sentent
une forme de fle`che avec une partie arrondie et une extre´mite´ effile´e. Les profils de 100nm pris
selon la direction [1120] montrent la forme asyme´trique de ces fils, semblables a` des triangles
rectangles. Les dimensions des profils ne sont pas a` l’e´chelle et ces fils sont en re´alite´ tre`s apla-
tis avec un rapport d’aspect h/L de 0.015. D’apre`s les cliche´s RHEED obtenus qui pre´sentent
des facettes asyme´triques, il est fort probable que les nanostructures pre´sentent e´galement une
asyme´trie de forme selon c. Ceci sera e´tudie´ par TEM et par RHEED ulte´rieurement, section
6.5.
Si le plan de GaN est re´alise´ sur des e´paisseurs de couche tampon supe´rieures a` 300nm
(figure 6.3 (c) et (d)), les nanostructures de GaN obtenues ont une forme plus syme´trique avec
une longueur et une largeur de 30nm et une hauteur de 2nm, donc un rapport d’aspect (h/L
et h/l) de 0.07, dont la forme est ainsi semblable a` celle de boˆıtes quantiques . L’influence de
l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN (donc de sa relaxation) sur la morphologie des nano-
structures plan m a` base de GaN est mise en e´vidence. Il est important de souligner que ce
type de re´sultats n’a, a` notre connaissance, jamais e´te´ observe´ dans les nitrures mais a de´ja`
e´te´ e´tudie´ pour d’autres mate´riaux. Des fils quantiques ou des boˆıtes d’InAs et de GaAs sur
InP(001) [Rob98, Gar01] ont de´ja` e´te´ obtenus suivant la contrainte applique´e. Les auteurs de la
re´fe´rence [Gon00a] ont mis en e´vidence l’influence de la couche tampon sur la morphologie des
nanostructures d’InAs obtenues : en fonction des conditions de croissance de la couche tampon,
des boˆıtes ou des fils sont observe´s. Omi et Ogino [Omi98] ont e´tudie´ la forme d’ˆılots de Ge sur
des substrats de Si a` fort indice, les nanostructures de Ge ont la forme de boˆıtes quantiques sur
des substrats de Si (331) et celle de fils sur des substrats de Si (113). Dans notre cas, il est clair
que suivant l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN e, nous pouvons obtenir soit des fils soit des
boˆıtes de GaN. Par la suite, nous discuterons plus en de´tail de l’influence de la couche tampon
sur la forme des nanostructures de GaN plan m.
6.3 Influence de la quantite´ de GaN
6.3.1 Etude par RHEED
Afin de de´terminer l’influence de la quantite´ de GaN de´pose´e sur la forme des boˆıtes, le
meˆme type d’e´chantillon que pre´ce´demment est re´alise´ avec une couche tampon de 300nm et
des quantite´s de GaN allant de 5 a` 20MC.
Les cliche´s RHEED de la figure 6.4 montrent les re´sultats obtenus pour ces de´poˆts de
GaN selon les deux azimuts. Les figures 6.4 (a) et (f) correspondent a` un diagramme RHEED
de fils de GaN obtenus apre`s un de´poˆt de 5MC de GaN sur une couche tampon d’AlN de
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Fig. 6.3: Images AFM en 1x1µm2 d’un plan de nanostructures de GaN plan m
apre`s de´poˆt de 3MC sur des e´paisseurs d’AlN de (a) 70nmS2478, (b) 150nmS2479, (c)
300nmS2480 et (d) 500nmS2477. Seuls les profils pris selon [1120] sont ici repre´sente´s.
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70nm et servent de te´moin dans l’observation de l’e´volution des cliche´s RHEED des boˆıtes de
GaN. Selon l’azimut < 1120 >, tandis que pour de faibles e´paisseurs de GaN (infe´rieures a`
10MC), les taches de diffraction sont pre´dominantes (figure 6.4 (b)), pour des e´paisseurs de
GaN e´gales ou supe´rieures, le diagramme RHEED redevient quasi-2D et des facettes marque´es
apparaissent (figure 6.4 (c), (d) et (e)). Nous pouvons donc supposer que le GaN de´pose´ sur
une couche d’AlN plan m, relaxe la contrainte graˆce a` une transition de type SK qui aboutit
a` la formation de boˆıtes quantiques (figure 6.4 (b)). Cette transition 2D/3D a lieu apre`s un
de´poˆt de GaN d’environ 2.5MC. En augmentant la quantite´ de´pose´e, le diagramme RHEED
visible sur la figure 6.4 (c), (d) et (e) se relisse. Il devient similaire a` celui de la figure 6.4 (a),
qui est caracte´ristique d’un diagramme RHEED obtenu en pre´sence d’un plan de fils de GaN. A
partir de ces re´sultats obtenus in situ, nous pouvons supposer que les boˆıtes forme´es pour des
de´poˆts infe´rieurs ou e´gaux a` 5MC e´voluent en fils pour des quantite´s de´pose´es supe´rieures. Si le
de´poˆt de GaN est supe´rieur a` 20MC, nous obtenons un diagramme RHEED semblable a` celui















Fig. 6.4: Cliche´s RHEED de nanostructures de GaN pris selon l’azimut < 1120 >
et < 0001 > sur 70nm d’AlN pour un de´poˆt de GaN de (a) et (f) 5MCS2500, et sur
300nm d’AlN pour des de´poˆts de GaN de (b) et (g) 5MCS2486 , (c) et (h)
10MCS2481, (d) et (i) 20MCS2482, (e) et (j) 40MCS2575.
A partir des cliche´s RHEED obtenus selon l’azimut < 0001 >, il est impossible de
de´terminer le type de nanostructures que nous avons alors, car les diagrammes RHEED pris
selon cet azimut e´voluent tre`s peu avec la quantite´ de GaN de´pose´e ou avec e (figure 6.4 (f) (g)
(h) (i) et (j)). Nous ne pouvons toutefois pas le ne´gliger car c’est a` partir de l’observation selon
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cet azimut de la reconstruction de surface (1x2) lors de la croissance d’AlN plan m en conditions
riche Al, que nous savons que l’e´paisseur critique de cette couche est atteinte et que des boˆıtes
de GaN peuvent eˆtre obtenues.
6.3.2 Etude par AFM
Nous avons e´tudie´ ces e´chantillons par AFM afin de ve´rifier l’hypothe`se formule´e sur la
transition boˆıtes-fils en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e sur une couche tampon d’AlN
de 300nm. Il est e´galement important de ve´rifier que la morphologie des fils ne change pas
en fonction de l’e´paisseur de GaN de´pose´e sur des couches tampons d’AlN de 70 a` 150nm
d’e´paisseur.
Pour des e´paisseurs de couche tampon infe´rieures a` 300nm, la morphologie des nano-
structures n’e´volue pas en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e (figure 6.5(a) et (b)). Nous
obtenons toujours des fils mais dont la longueur atteint pre`s de 300nm pour des de´poˆts de GaN
de 10MC contre 100nm pour des de´poˆts de 3MC (figure 6.3 (a) et (b)). Leur hauteur augmente
jusqu’a` 3nm tandis que leur largeur est toujours d’environ 30nm.
Pour des e´paisseurs de couche tampon d’AlN supe´rieures a` 300nm, trois re´gimes de croissance
diffe´rents doivent eˆtre distingue´s :
– Pour des de´poˆts de GaN infe´rieurs ou e´gaux a` 5MC (figures 6.3 (c) et 6.5 (c)), des boˆıtes
sont obtenues. Elles pre´sentent une forme syme´trique, leur longueur et leur largeur
augmentent conjointement avec la quantite´ depose´e. Pour 3MC, la longueur (largeur)
est de 25nm (25nm) pour une hauteur de 2nm, tandis que pour 5MC, la longueur
(largeur) peut atteindre la valeur de 40nm (40nm) et une hauteur de 3nm.
– Pour des de´poˆts de 7 et 10MC (figure 6.5 (d) et (e)), un me´lange de boˆıtes et de fils est
alors obtenu avec des longueurs de 50nm pour les boˆıtes et 150nm a` 200nm pour les
fils. Les largeurs et les hauteurs sont de 25 et 2.5nm dans les deux cas.
– Pour des quantite´s supe´rieures de l’ordre de 20MC (figure 6.5 (f)), seuls des fils dont
la longueur est comprise entre 300 et 500nm pour une largeur de 40nm et une hauteur
de 3.5nm sont obtenus. On se rapproche alors de la morphologie de surface des couches
e´paisses de GaN plan m comme constate´ in situ par RHEED et ex situ par AFM.
Il est e´galement inte´ressant de comparer la longueur des fils obtenus pour un meˆme de´poˆt
de GaN de 10MC mais sur une couche tampon de 70nm (figure 6.5 (a)) et 300nm (figure 6.5
(e)). Dans le premier cas, la longueur des fils est e´gale a` 300nm tandis que dans le second cas
elle est de l’ordre de 150nm, ce qui met en e´vidence une nouvelle fois l’influence de la couche
d’AlN sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m.
A partir de ces re´sultats, nous pouvons de´crire la croissance de nanostructures de GaN plan m
re´alise´es en condition riche Ga (r = 1.2) de la manie`re suivante :
– de´poˆt cohe´rent jusqu’a` une e´paisseur d’environ 2, 5MC
– puis transition 2D/3D lorsque l’e´paisseur critique est de´passe´e
Il existe alors deux sous-cas selon l’e´paisseur e de la couche tampon d’AlN :
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Fig. 6.5: Images AFM en 1x1µm2 de fils de GaN plan m pour un de´poˆt de 10MC
sur des couches tampon d’AlN de (a) 70nmS2484 (b) 150nmS2485 et images AFM en
1x1µm2 de boˆıtes de GaN plan m obtenues sur des couches tampon d’AlN de
300nm et pour des quantite´s de GaN de´pose´es de (c) 5MCS2486 (d) 7MCS2672 (e)
10MCS2481 et (f) 20MCS2482. Seuls les profils pris selon [1120] sont ici repre´sente´s.
Sur les images (d) et (e), le profil de gauche correspond a` une assemble´e de boˆıtes
tandis que celui de droite correspond au profil d’un fil.
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– Si e < 300nm, des fils quantiques sont obtenus, allonge´s dans la direction [1120].
– Si e > 300nm :
– si la quantite´ de GaN de´pose´e est infe´rieure ou e´gale a` 5MC, des boˆıtes aligne´es selon
[1120] sont obtenues,
– si la quantite´ de GaN de´pose´e est comprise entre 7 et 10MC, un me´lange de fils et de
boˆıtes est observe´.
– Au-dela` de ces quantite´s de´pose´es, (pour 20MC), seuls des fils sont obtenus. Compte-
tenu de l’e´paisseur de´pose´e, ce re´sultat est cohe´rent avec la morphologie en tuiles
imbrique´es des couches e´paisses de GaN plan m re´alise´es en conditions riche Ga.
6.4 Discussion sur les parame`tres commandant le passage fils-boˆıtes
La formation de fils quantiques a de´ja` e´te´ observe´e pour diffe´rents types de mate´riaux et
a e´te´ explique´e au moyen de deux ide´es principales qui sont l’influence de la morphologie de la
couche tampon et la pre´sence d’une anisotropie de contrainte dans le plan.
Le premier cas a e´te´ ve´rifie´ pour des fils d’InAs/InP, pour lesquels Gonzalez et al. [Gon00b]
ont de´montre´ l’influence de la morphologie de la couche tampon sur la formation des fils ou des
boˆıtes et ont suppose´ que la cine´tique de diffusion de surface pouvait eˆtre domine´e par la morpho-
logie anisotrope de la couche tampon. De meˆme, Brault et al. [Bra98] ont e´tudie´ le roˆle de la mor-
phologie de surface et des effets de se´gre´gation de diffe´rentes couches tampon (In0.53Ga0.47As,
In0.52Al0.48As et InP) sur les proprie´te´s des nanostructures d’InAs sur InP. Plus re´cemment, il a
e´te´ montre´ par Sritirawisarn et al. [Sri07] que des boˆıtes ou des fils d’InAs pouvaient eˆtre obtenus
en fonction de la morphologie de surface de la couche tampon d’InGaAsP/InP(100). Dans notre
cas, nous avons vu par AFM (section 3.3.2 p.72) que les ondulations de surface de l’AlN e´taient
pre´sentes quelle que soit l’e´paisseur de la couche tampon, mis a` part le fait que les ondulations
se renforc¸aient pour des couches de 300nm et 500nm d’e´paisseur. Pour une meˆme morphologie
de couche tampon nous obtenons des fils ou des boˆıtes, ce qui prouve que ce parame`tre n’est pas
de´terminant dans la formation pre´fe´rentielle de l’une ou l’autre des nanostructures. Ne´anmoins,
les ondulations de l’AlN jouent certainement un roˆle dans l’alignement des nanostructures selon
[1120], comme ce qui a e´te´ vu pour les boˆıtes de GaN plan a [Fou07a]. Nous pouvons e´voquer
la largeur des ondulations de la surface d’AlN selon [0001] comme facteur limitant l’expansion
des nanostructures dans cette direction.
Dans d’autres mate´riaux comme le Ge sur Si (113) [Omi97, Sum02], les silicates sur
Si (001) [Che01], l’InAs ou le GaAs et leurs alliages sur InP (001) [Rob98, PG98], la forma-
tion des fils a e´te´ explique´e par l’anisotropie de contrainte pre´sente dans le plan de crois-
sance. La croissance se fait alors pre´fe´rentiellement dans la direction pre´sentant la diffe´rence
de parame`tre de maille la plus faible, impliquant la formation de fils le long de cette direc-
tion [Che01, Ter93, Pra04].
Dans notre cas, quelle est l’influence de la diffe´rence de parame`tre de maille GaN/AlN sur
la forme des nanostructures de GaN plan m ? A la section 3.3.5.1, nous avons de´termine´ la re-
151
Chapitre 6 Croissance de fils et de boˆıtes quantiques de GaN plan m
laxation des couches e´paisses d’AlN en fonction de leur e´paisseur. Nous pouvons donc re´pondre








avec α = c ou a1120 (note´ a pour simplifier) et avec les exposants relax et mes qui correspondent
aux parame`tres relaxe´s et mesure´s. Nous les comparerons aux diffe´rences de parame`tres de maille








) et qui sont,
rappelons-le, de 2.45% selon [1120] et de 4.08% selon [0001], soit une diffe´rence de +1.65%
entre les deux directions. Les re´sultats sont repre´sente´s sur la figure 6.6. Pour des e´paisseurs
de couche tampon d’AlN infe´rieures a` 300nm, une anisotropie de diffe´rence de parame`tre de
maille est pre´sente dans le plan de croissance, avec des valeurs de 3.5% selon [1120] et 2.8%



































Fig. 6.6: Evolution des diffe´rences de parame`tre de maille entre le GaN massif et
les couches tampon d’AlN. L’e´volution de
∆ arelaxGaN
amesAlN




est repre´sente´e en cercles. Dans les deux cas, une ligne pour
les yeux a e´te´ trace´e en tirets pour
∆ arelaxGaN
arelaxAlN




Des fils allonge´s dans la direction qui pre´sente la diffe´rence de parame`tre de maille maxi-
male (c’est-a`-dire selon [1120]) sont donc obtenus, et ce quelle que soit la quantite´ de GaN
de´pose´e. A partir de l’e´paisseur critique de 300nm, la diffe´rence de parame`tre de maille selon
[1120] diminue progressivement a` 3.2% tandis que celle selon [0001] augmente jusqu’a` 3.6%,
1Le GaN est donc en compression selon les deux directions.
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soit une diffe´rence de +0.4%. On obtient donc des boˆıtes (pour des de´poˆts de GaN infe´rieurs
a` 7MC) lorsque la diffe´rence de parame`tre de maille selon c est maximale. La relaxation des
nanostructures de GaN plan m, pour un de´poˆt de GaN infe´rieur ou e´gal a` 5MC de´pend donc
directement de l’e´tat de relaxation de la couche tampon d’AlN .
Lorsque nous nous sommes inte´resse´s a` la morphologie des couches e´paisses de GaN, nous
avons e´galement e´mis l’hypothe`se d’une anisotropie de diffusion de surface avec une croissance
pre´fe´rentielle selon [1120] (section 4.6 p.116). A ce stade il est important de souligner que les
deux parame`tres que sont l’anisotropie de contrainte (parame`tre avance´ pour expliquer le passage
fils-boˆıtes) et la diffusion de surface anisotrope (parame`tre qui explique en partie la morphologie
des couches e´paisses de GaN plan m) peuvent e´galement eˆtre lie´s. Cette relation a notamment e´te´
mise en e´vidence de manie`re expe´rimentale [Bru95] et the´orique [Rat97] pour des me´taux, mais
aussi pour les semiconducteurs, expe´rimentalement pour le Si sur Si(001) [Mo91], par calculs
pour le Si sur Si(001) [Rol92] et pour le Ga sur GaAs(001) [Gha89]. Des e´tudes de la diffusion
de surface ont e´te´ re´alise´es pour le Ga sur GaAs par RHEED [Nea85] ou pour le Ga sur GaN
plan c par [Zyw98], mais ce genre d’e´tudes est a` notre connaissance, manquante pour le Ga sur
GaN non-polaire. Une hypothe`se possible serait que la diffusion de surface des adatomes de Ga
et d’N puisse e´galement eˆtre modifie´e suivant l’e´tat de contrainte de la couche tampon et eˆtre
tantoˆt anisotrope (e = 70nm) donnant lieu a` la croissance de fils, tantoˆt isotrope (e = 300nm)
permettant l’obtention des boˆıtes. Toutefois, le fait que nous observions un re´gime de coexistence
des morphologies boˆıtes et fils lors de l’augmentation de la quantite´ de GaN de´pose´e (7 a` 20MC)
prouve que cette hypothe`se n’est pas valide. Le point concernant l’e´volution des boˆıtes en fils
lorsque le de´poˆt de GaN sur une couche tampon d’AlN de plus de 300nm est supe´rieur a` 7MC
sera aborde´ dans le chapitre 7.
D’autres parame`tres, tels que la cine´tique de croissance (ˆılots de Ge sur Si (113) [Sum02]),
peuvent e´galement eˆtre critiques dans la formation de fils ou de boˆıtes. Or toutes les e´tudes que
nous avons mene´es ont e´te´ re´alise´es avec la meˆme vitesse de croissance (0.23MC/S).
6.5 Etude de la morphologie des fils et des boˆıtes de GaN plan
m
6.5.1 Etude par TEM
Des mesures TEM ont e´te´ re´alise´es sur un superre´seau (SR) de 25 plans de 5MC de GaN
plan m dans AlN dont le premier plan est de´pose´ sur une couche tampon d’AlN de 70nmS2540.
Tous les plans sont se´pare´s par un espaceur d’environ 20nm. Le choix de cette e´paisseur sera jus-
tifie´ dans la section 7.3, ou` nous montrerons que cette e´paisseur permet d’e´viter toute corre´lation
verticale. Le diagramme RHEED des premiers plans de nanostructures est caracte´ristique de ce-
lui de fils, mais il e´volue a` partir d’un certain nombre de plans. Pour une e´paisseur de couche
d’AlN e´quivalente a` environ 300nm, il devient caracte´ristique de celui obtenu en pre´sence de
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boˆıtes. Ce re´sultat laisse supposer qu’une transition fils-boˆıtes a eu lieu au cours de la croissance.
Nous allons pouvoir le ve´rifier graˆce a` une e´tude de microscopie qui va permettre, a priori, l’ob-
servation de fils et de boˆıtes en deux emplacements diffe´rents du meˆme e´chantillon. Les re´sultats
obtenus par TEM sont repre´sente´s figure 6.7.
Selon l’axe de zone [1120] (figure 6.7 (a) et (b)), les nanostructures (fils et boˆıtes) ont
toutes une forme d’ˆılots d’environ 30nm de large et 2.7nm de haut. Elles reposent de plus sur une
couche de mouillage dont l’e´paisseur est estime´e a` 2MC comme dans le cas des boˆıtes de GaN
plan c [Wid98] ou plan a [Fou07c]. Des facettes tre`s marque´es et asyme´triques d’angle 15° et
50° avec le plan de base sont e´galement visibles. Cette asyme´trie des facettes est a` rapprocher
de celle constate´e in situ par RHEED (figure 6.1 (a) et (b)).
Selon l’axe de zone [0001] (figure 6.7 (c) et (d)), la distinction entre les deux types de
nanostructures est e´vidente. La figure 6.7 (c) re´ve`le une sorte de puits de longueur supe´rieure a`
70nm et de hauteur 2.8nm ce qui, vu le profil obtenu selon [0001], est cohe´rent avec une morpho-
logie de fil allonge´ dans la direction [1120]. En ce qui concerne la figure 6.7 (d), un ıˆlot de 27nm
de largeur selon la direction [1120] est visible. Des facettes asyme´triques, dont les angles avec le
plan de base sont de 30° et 45°, sont e´galement observe´es. Ce re´sultat contraste avec les cliche´s
RHEED obtenus selon l’azimut [0001] (figure 6.1 (d)) pour lequels aucune facette marque´e n’est
visible2. Il est a` noter que, comme ce que nous attendions, l’e´paisseur d’AlN entre chaque plan
est de 22nm et semble suffisante pour e´viter la corre´lation verticale entre deux plans de GaN
conse´cutifs.
Malgre´ ces re´sultats, l’information sur la forme des fils le long de [1120] est manquante.
Nous nous sommes donc inte´resse´s a` un autre e´chantillonS2613 constitue´ de 6 plans de 15MC
de GaN se´pare´s par des espaceurs d’AlN de 21nm. Le premier plan est re´alise´ sur une couche
tampon d’AlN de 70nm. Nous obtenons par conse´quent des fils de GaN. L’observation par TEM
selon l’axe de zone [0001] d’un fil de surface permet de mieux distinguer sa forme selon [1120],
comme repre´sente´ sur la figure 6.8. La hauteur du fil en surface est au maximum de 6nm et sa
longueur est de 95nm. On distingue nettement ses facettes qui font un angle avec le plan de
base de (40± 5) et (45± 5)°. Le sommet du fil semble constitue´ de deux facettes note´es A et B,
incline´es avec le plan de base d’un angle e´value´ respectivement au maximum a` 1° et 4°. Ce type
de profils a de´ja` e´te´ obtenu par AFM sur de nombreux fils de GaN plan m, toutefois, il est assez
difficile de le syste´matiser car de nombreux fils ont un sommet a priori constitue´ uniquement
de la facette a` 1°. L’absence de couche de mouillage dans ce cas est flagrante alors que nous
l’avons nettement distingue´e selon l’axe de zone [1120] sur la figure 6.7 (a). Cette absence est
certainement due a` la pre´paration de l’e´chantillon pour le TEM.
2Nous comparerons, dans la section 6.6, les re´sultats obtenus par diffe´rentes techniques (TEM, MEB et
RHEED) sur les angles des facettes.
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Fig. 6.7: Images TEM d’un SRS2540 de nanostructures de GaN/AlN plan m prises
selon les axes de zone (a) et (b) [1120], et (c) et (d) [0001]. Les images (a) et (c)
ont e´te´ prises proches de l’interface AlN/SiC (fils de GaN) tandis que les images
(b) et (d) correspondent a` des plans proches de la surface (boˆıtes de GaN).
L’insert en (a) repre´sente un profil des nanostructures vues selon l’axe de zone
[1120]. En (d), nous avons trace´ le contour d’une boˆıte de GaN. La fle`che blanche
indique une autre boˆıte dont la forme est bien visible.
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Fig. 6.8: Image TEM selon l’axe de zone [0001] d’un fil de GaNS2613 en surface.
Son profil est trace´ en blanc et a e´te´ translate´ verticalement pour une meilleure
visualisation.
6.5.2 De´termination de la polarite´ des facettes des nanostructures de GaN
plan m
Les cliche´s RHEED pris selon l’azimut [1120] (voir par exemple les figure 6.4 (a), (b))
pre´sentent toujours une facette tre`s marque´e et une autre moins visible. Nous avons vu par TEM
(selon l’axe de zone [1120]) que les facettes de nos fils et de nos boˆıtes e´taient asyme´triques. Nous
rappelons que dans la structure wurtzite, les directions [0001] et [0001] ne sont pas e´quivalentes.
Est-il ainsi possible de relier l’asyme´trie des facettes selon c a` la polarite´ de la couche de GaN,
c’est a` dire au sens +~c ?
La microscopie e´lectronique permet ce type d’e´tude, notamment par CBED (Convergent
Beam Electron Diffraction) [Rut05, Fou07b]. Or il a e´te´ montre´ par Mkhoyan et al. [Mkh06]
qu’il e´tait possible par la technique d’imagerie haute re´solution en z-contraste (HR-STEM) de
de´terminer directement la polarite´ du mate´riau sans avoir recours a` une quelconque simulation.
L’utilisation de cette technique pour de´terminer directement la polarite´ est encore peu re´pandue
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malgre´ la facilite´ avec laquelle le re´sultat est obtenu. Les re´sultats obtenus par CBED et par
cette technique sur l’orientation de +~c dans des boˆıtes de GaN plan c e´tant les meˆmes, nous











Fig. 6.9: Polarite´ d’un fil de GaN plan mS2613 vu selon l’axe de zone [1120].
La figure 6.9 est une image HR-TEM d’un e´chantillon de fils de GaN plan m, prises
selon l’axe de zone [1120], et qui atteste de leur forme asyme´trique selon [0001]. La meˆme forme
asyme´trique est obtenue pour les fils et les boˆıtes (comme vu pre´ce´demment sur la figure 6.7 (b)).
La figure 6.10 (a) est un grossissement d’une image HR-STEM correspondant a` une partie d’une
boˆıte de GaN plan m. La figure 6.10 (b) est le profil d’intensite´ obtenu selon la fle`che blanche
trace´e en (a). La se´quence blanc-gris-noir observe´e peut eˆtre directement lie´e a` la se´quence Ga-
N-trou de la figure 6.10 (c) et permet d’affirmer que l’axe +~c pointe comme indique´ par la fle`che
blanche (figures 6.9 et 6.10 (a)), c’est-a`-dire vers la facette dont l’angle avec le plan de base
est le plus faible (estime´ ici a` 15 ± 5°). Ce re´sultat est similaire a` celui obtenu dans le cas des
boˆıtes de GaN plan a qui pre´sentent un profil asyme´trique lorsqu’elles sont observe´es par TEM
selon l’axe de zone [1100]. Une e´tude par CBED sur ces boˆıtes plan a a de´montre´ que +~c pointe
e´galement vers la facette dont l’angle avec le plan de base est le plus faible [Fou07b].
6.5.3 Observations par MEB et AFM super-pointe
Graˆce au TEM, nous avons pu de´terminer la forme ge´ne´rale des fils et des boˆıtes de GaN
plan m. L’e´tude suivante par MEB et AFM super-pointe (section 2.5) va permettre de confirmer
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Fig. 6.10: (a) Image HR-STEM d’une boˆıte de GaN plan mS2540 prise selon l’axe
de zone [1120], (b) Profil d’intensite´ obtenu le long de la fle`che blanche trace´e en
(a), (c) Sche´ma de la structure de GaN vue en projection selon [1120] et lien avec
le profil d’intensite´ obtenu en (b).
ces re´sultats et comple´ter l’e´tude sur la forme de ces nanostructures. Les images MEB ont e´te´
prises sur des e´chantillons constitue´s de 4.5MC de GaNS2618 de´pose´es sur une couche tampon
d’AlN d’e´paisseur e = 75nm (figure 6.11 (a)) et de 7MCS2672 de GaN de´pose´es sur e = 300nm
d’AlN (figure 6.11 (b)). Sur la figure 6.11 (a), la morphologie des fils est homoge`ne. Leur forme
peut eˆtre assimile´e a` celle d’une e´toile filante, avec une extre´mite´ plus arrondie (note´e d1) et une
plus pointue (note´e f1). Ceci re´ve`le l’asyme´trie de leur largeur le long de [0001], selon que l’on se
place en de´but ou en fin de fil. Ces fils ont une longueur de 190nm et une largeur maximale en
d1 de 25nm. L’amincissement ou l’e´largissement des fils correspond a` un angle d’environ 5° avec
la direction [1120]. Cet angle sera important quand on s’inte´ressera aux facettes des fils et des
boˆıtes (section 6.6). Si nous observons la figure 6.11 (b), nous avons affaire principalement a`
deux types de nanostructures. Nous pouvons en effet distinguer des fils dont la longueur est
d’environ 60nm et des boˆıtes d’environ 20nm de diame`tre. Dans ce cas, la largeur des fils est
constante (d2=f2). Il est possible que cet amincissement soit pre´sent mais moins visible car les
fils sont alors 3 fois moins longs que leurs homologues re´alise´s sur des couches tampon de plus
faible e´paisseur.
Nous nous sommes e´galement inte´resse´s a` un e´chantillon pre´sentant un me´lange fils-boˆıtes
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Fig. 6.11: Images MEB d’un plan de GaN de (a) 4.5MC (e = 75nm)S2618, (b) 7MC
(e = 300nm)S2672. Les deux images sont a` la meˆme e´chelle. Un sche´ma des
nanostructures sous chaque image permet de mieux visualiser leur forme. (c)
Images AFM d’un plan de surface d’un SR de 5MC de GaN S2543 et (d) idem
mais vue en 3D. Les profils des images AFM sont pris selon [1120] (a` gauche) et
[0001] (a` droite).
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que nous avons e´tudie´ avec une super-pointe AFM (figure 6.11 (c) et (d)). Le profil du fil selon
[1120] est semblable a` celui que nous avons observe´ en coupe transversale par TEM selon l’axe
de zone [0001] (figure 6.8). La facette A du sommet du fil est nettement visible. La facette B
est indique´e pour information mais ne ressort pas vraiment. Quant a` la boˆıte observe´e, celle-ci
pre´sente une forme syme´trique, donc une longueur et une largeur e´quivalentes. Ces quelques
images permettent avant tout de mettre en e´vidence la dispersion de formes rencontre´es pour
les nanostructures de GaN plan m. Dans la partie suivante, nous allons faire une e´tude sur les
facettes de ces nanostructures.
6.5.4 Etude des facettes par RHEED
Les e´tudes par TEM nous ont permis d’avoir acce`s aux coupes des nanostructures, de
de´terminer les angles des facettes et le sens de +~c. Les e´tudes par MEB et par AFM ont, quant
a` elles, mis en e´vidence la forme en vue plane des nanostructures et l’asyme´trie des fils selon la
direction [1120]. Ainsi, l’e´tude de cliche´s RHEED de plans de fils ou de boˆıtes de 5MC de GaN
devrait nous permettre e´galement de confirmer les angles des facettes obtenus par TEM, mais
surtout d’orienter les fils selon la direction [1120].
6.5.4.1 Le cas des fils
Comme nous l’avons vu dans la section 6.2.1, les diagrammes RHEED obtenus lorsque
la couche tampon d’AlN a une e´paisseur e = 70nm sont dits quasi-2D, deux types de facettes
sont alors visibles selon l’azimut < 1120 > (figure 6.12). Ce genre de diagramme de diffraction
RHEED, combinaison d’une tige et de chevrons (en fait des facettes), a de´ja` e´te´ observe´ de
nombreuses fois, notamment pour des boˆıtes d’InAs re´alise´es par EJM sur GaAs (001) [Lee04].
Dans notre cas, les chevrons sont pre´sents mais ne sont pas syme´triques par rapport a` la
tige (figure 6.12 (a) et (b)) et font un angle de (35±5)° et (15±5)° avec les tiges de diffraction,
ce qui correspond a` des plans d’inclinaison diffe´rente selon la direction [0001], comme ce qui
a e´te´ observe´ par TEM. Il est remarquable de constater que, dans les cas de fils quantiques,
les facettes sont particulie`rement marque´es pour le premier plan re´alise´ (figure 6.12 (a)) tandis
que pour le second plan de fils, le nombre de facettes visibles se re´duit (figure 6.12 (b)), meˆme
si nous avons de´montre´ pre´ce´demment que nous obtenions toujours des fils (section 6.2.2). La
figure 6.12 (c) est le cliche´ RHEED obtenu selon l’azimut < 1120 >. Seule la facette dont l’angle
est de (35± 5)° avec la tige horizontale est identifiable.
Selon l’azimut < 0001 > (figure 6.12 (d)), aucune facette vraiment marque´e ne ressort
alors que nous sommes bien en pre´sence de fils facette´s, comme constate´ pre´ce´demment par
TEM (figure 6.8). Ce re´sultat peut eˆtre lie´ plus a` une distribution de facettes [Mir95], qu’a` une
re´elle absence, ce qui serait d’ailleurs cohe´rent avec les observations faites pre´ce´demment par
TEM, MEB et AFM super-pointe dans le cas des fils.
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Fig. 6.12: Cliche´s RHEED de fils
quantiques de GaN (5MC et
e = 70nm) pris selon l’azimut
< 1120 > pour (a) le premier plan
re´alise´S2540 (b) pour le deuxie`me
planS2500, (c) pris selon l’azimut
< 1120 >S2564 et (d)S2500 pris selon
l’azimut < 0001 >.
6.5.4.2 Le cas des boˆıtes
En ce qui concerne les boˆıtes quantiques de GaN plan m, selon l’azimut < 1120 >, les
meˆmes chevrons (figure 6.13 (a)) que dans le cas des fils (figure 6.12 (b)) sont observe´es sur le
diagramme RHEED. Il est a` noter cependant que la seconde facette, dont l’angle avec la tige
principale est de 15° (visible sur la figure 6.12 (b)), n’est que tre`s peu visible a` l’e´cran dans le
cas des boˆıtes. Ceci peut s’expliquer par le fait qu’en pre´sence de boˆıtes, les cliche´s RHEED pris
selon l’azimut < 1120 > pre´sentent des taches de diffraction dans lesquelles sont noye´es les tiges
des facettes dont l’angle est trop faible (ici 15°). On peut toutefois le´gitimement penser que nous
avons affaire aux meˆmes types de facettes pour les boˆıtes que pour les fils.
De meˆme, si nous observons le diagramme RHEED des boˆıtes quantiques selon l’azimut
< 1120 >, la meˆme facette que celle obtenue dans le cas des fils est observe´e, mais l’intensite´
des tiges du cliche´ est une nouvelle fois tre`s faible. Selon l’azimut < 0001 >, aucune facette
vraiment marque´e ne ressort. Dans le cas des boˆıtes, il est ici plus difficile de justifier cette
absence de facettes sur les cliche´s RHEED pris selon l’azimut < 0001 >, car leur forme semble,
au prime abord, plus re´gulie`re que celle des fils. Ceci viendrait confirmer le fait que, meˆme
pour les boˆıtes, nous avons une distribution de formes non ne´gligeable selon la direction [1120].
Une autre hypothe`se peut eˆtre avance´e en conside´rant que la rugosite´ et que les modulations
d’amplitude des boˆıtes (et des fils) sont, vis a` vis du RHEED, ne´gligeables par rapport a` celles
des couches d’AlN.
161





Fig. 6.13: Cliche´s RHEED pris
selon les azimut (a) < 1120 >, (b)
< 1120 > et (c) < 0001 > pour des
boˆıtes quantiques de GaN (5MC)
re´alise´es sur des couches tampon
d’AlN de 300nmS2486 d’e´paisseur.
6.5.4.3 De´termination de l’origine de l’asyme´trie des fils selon [1120]
Nous avons vu dans les sections pre´ce´dentes, que les fils e´taient allonge´s et asyme´triques
selon la direction [1120], les fils ressemblant souvent en vue plane a` des e´toiles filantes avec une
partie arrondie et une partie effile´e, et a` une sorte de triangle rectangle lorsqu’ils sont observe´s
selon [0001] en vue transverse. Etant donne´ que cristallographiquement, il n’y a pas de diffe´rence
entre la direction [1120] et la direction [1120], la question se pose maintenant de comprendre
cette asyme´trie des fils. Re´capitulons brie`vement les re´sultats obtenus sur l’asyme´trie des fils et
les diffe´rentes directions :
1. Les images TEM ont permis de de´terminer l’orientation de l’axe polaire et de le corre´ler
avec un type de facettes donne´ : +~c pointe en effet en direction de la facette dont l’angle
avec le plan de base est le plus faible (15°).
2. Par RHEED, une diffe´rence d’intensite´ est toujours pre´sente selon que l’on se place suivant
l’azimut [1120] ou [1120] du SiC. Cette diffe´rence est attribue´e a` la vicinalite´ des substrats,
qui dans notre cas, est toujours autour de c.
3. Lors de la croissance de fils ou de boˆıtes de GaN, le meˆme type de diffe´rence d’intensite´
est observe´ entre les deux azimuts [1120] et [1120]. Dans le cas des fils, l’azimut dont
l’intensite´ est la plus e´leve´e correspond a` un faisceau RHEED qui pe´ne`tre dans la partie
la plus effile´e et ressort par la partie la plus large. Sur un meˆme e´chantillon, l’asyme´trie
des fils est toujours dans la meˆme direction.
4. Selon l’azimut < 1120 >, nous avons pu constater par RHEED que la facette la plus
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marque´e (35°) pouvait eˆre oriente´e de deux manie`res diffe´rentes (figure 6.14 (a) et (b)),
donc que les fils pouvaient s’allonger selon [1120] ou selon [1120], et ce, suivant le substrat
de SiC utilise´3.
5. Il n’y a donc pas de corre´lation entre la direction +~c et la partie effile´e.
Pour le ve´rifier, des e´tudes par XRD de la vicinalite´ du substrat de SiC ont e´te´ re´alise´es.
Elles ont permis de corre´ler le sens de cette vicinalite´ au sens d’allongement des fils. Les
figures 6.14 (a) et (b) sche´matisent le parcours du faisceau RHEED a` travers les deux types
de fils et les cliche´s correspondants. Le sche´ma de la figure 6.14 (c) pre´sentant les deux types de
fils vus selon la direction c, fait le lien entre leur asyme´trie et la vicinalite´ du substrat.
6.6 De´termination des facettes possibles
Pour terminer, a` partir des donne´es TEM, MEB et RHEED, nous pouvons e´tablir une
liste non exaustive de facettes possibles pour les nanostructures de GaN plan m. Nous avons
sche´matise´ sur la figure 6.15 en (a) les fils (amincis) et en (b) les boˆıtes quantiques de GaN plan
m et avons indique´ les techniques permettant de de´terminer les diffe´rentes facettes.
Dans le plus simple des cas, les facettes vues par RHEED selon l’azimut < 1120 > ont
seulement des composantes selon [0001] et [1100] et celles vues par TEM selon l’axe de zone
[0001] ont des composantes selon [1120] et [1100]. Ceci est notamment vrai dans le cas des boˆıtes
et peut en premie`re approximation eˆtre envisage´ pour les fils (dits fils non amincis comme vus
par MEB figure 6.11 (b)). Cependant, il nous manque vraisemblablement une composante de la
facette selon la direction [1120] dans le cas des fils qui s’amincissent (ou s’e´largissent) perpen-
diculairement a` c (figure 6.11 (a)). Nous pouvons donc envisager l’existence d’une composante
selon [1120]. Nous avons trouve´ pre´ce´demment que les fils s’e´largissaient de 5° par rapport
a` la direction [1120] (dans le sens [1120] vers [1120]), cependant nous devons conside´rer non
pas l’angle entre la facette et cette direction, mais l’angle entre la normale aux plans (1120)
et la normale a` cette facette. L’angle alors trouve´ est de 90 + 5 = 95°, comme indique´ sur la
figure 6.15 (c). Ainsi, avec les angles obtenus par TEM et RHEED, nous pouvons re´pertorier
les facettes possibles pour les fils et les boˆıtes (tableau 6.1), meˆme si ces re´sultats doivent eˆtre
comple´te´s.
6.7 Discussion sur la morphologie des nanostructures de GaN
plan m
Dans cette partie, nous allons tenter de clarifier :
3et plus pre´cise´ment en fonction du wafer
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Fig. 6.14: Sche´ma simplifie´ (non a` l’e´chelle) de l’orientation des fils par rapport
au faisceau RHEED et des diagrammes RHEED alors observe´s selon l’azimut
< 1120 >, en fonction du sens de la vicinalite´ du substrat autour de c avec en (a)
le sens trigonome´triqueS2500 et en (b) le sens horaireS2708. En (c) sont repre´sente´s
les cas (a) et (b) dans le meˆme repe`re.
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Fig. 6.15: Sche´ma (non a` l’e´chelle) (a) des fils, et (b) des boˆıtes quantiques de
GaN plan m. En (c) est repre´sente´ l’angle que font les facettes des fils avec les
plans (1120). La zone quadrille´e repre´sente le plan de surface (1100) sur lequel sont
obtenues les nanostructures. Nous avons de plus indique´ quelle technique avait e´te´
utilise´e pour de´terminer chaque facette.
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Technique
Type de Facettes Angles [°]
Nanostructures possibles α1100 α1120 α0001
RHEED
(35± 5) 90 (55± 5)
azimut < 1120 >
GAM TEM
(45± 5) 90 (45± 5)
axe de zone [1120]





















(20± 5) 90 (70± 5)
azimut < 1120 >
PAM
TEM
(20± 5) 90 (70± 5)

















8 9 1 4
}
15.1 95.6 75.9
GAM TEM (45± 5) (45± 5) 90
PAM axe de zone [0001] (30± 5) (60± 5) 90
Boˆıtes/Fils
{
3 1 2 0
}
40.9 49.1 90{
2 1 1 0
}
30 60 90
Tab. 6.1: Liste des facettes possibles pour les fils et les boˆıtes de GaN plan m,
e´tablie a` partir des angles de´termine´s par RHEED, TEM et MEB. αhkil
correspond a` l’angle trouve´ entre la facette et le plan (hkil). Les angles donne´s
ci-dessus pour chaque facette correspondent aux angles d’un GaN relaxe´. GAM
(PAM) correspond au Grand Angle Mesure´ (Petit Angle Mesure´).
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1. la nature des facettes traverse´es par l’axe [0001], puis en de´duire et tracer la forme des
boˆıtes vue selon [1120]
2. la forme des boˆıtes vue selon [0001]
3. l’origine de l’asyme´trie des fils selon [1120]. Nous l’avons attribue´e en premier lieu a` la vici-
nalite´ du substrat mais cette vicinalite´ peut-elle justifier a` elle seule l’asyme´trie constate´e ?
La formation des facettes des fils ou des boˆıtes de GaN lors de leur nucle´ation re´sulte de
la compe´tition entre : le gain en e´nergie e´lastique emmagasine´e dans les ıˆlots par relaxation des
contraintes graˆce a` la formation de surfaces libres, et le couˆt en e´nergie de surface de la formation
de ces facettes. Dans des syste`mes tels que les boˆıtes d’InAS/GaAs (001), des facettes de bas
indices {101} ou de plus forts indices {136} [Kai03] sont obtenues en fonction des conditions
de croissance. Par microscopie e´lectronique a` effet tunnel, Suzuki et al. ont de´termine´ pour les
boˆıtes d’InAs/GaAs (112)A des facettes d’indices tre`s e´leve´s de type {5 2 11} [Suz05]. Pour
les nitrures, les facettes correspondent dans la plupart des cas, a` des plans de bas indices, de
haute syme´trie et de faible e´nergie de surface : des plans {1103} pour les boˆıtes GaN/AlN
hexagonales [Dau97], des plans {111} pour les boˆıtes GaN/AlN cubiques [MG02], ou des plans
{1121}, {1122} et {2021} dans le cas des boˆıtes GaN (1120) [Fou07b]. Nous ne disposons pas des
e´nergies des diffe´rentes facettes que nous avons pre´ce´demment liste´es. Dans notre cas, si nous
nous inte´ressons uniquement aux boˆıtes, et si nous conside´rons que seules les facettes de bas
indices ({h, k, i, l} < 3) et de haute syme´trie sont envisageables :
1. Selon l’axe de zone [0001] :
– Pour la facette de type {hki − l}, il ne reste plus que deux possibilite´s : les facettes
{1101} et {1102} (tableau 6.1). Le choix de ces facettes a` bas indices est conforte´ par
deux e´tudes :
– La premie`re concerne la croissance late´rale (LEOG) de GaN plan a [Cra02] par
MOCVD. Les auteurs obtiennent la formation de bandes de GaN facette´es :
 asyme´triquement le long de la direction [1101], avec entre autre la pre´sence de plans
(1102) et (1102)
 syme´triquement selon la direction [1100], avec des plans (0001).
– La seconde e´tude mene´e par Lee et al. [Lee03] conside`re que les plans (1101) et (1101)
constituent les tuiles de GaN plan m.
– Pour la facette de type {hki + l}, et toujours avec les conside´rations en faveur des bas
indices, seule la facette {2201} demeure.
Pour conclure sur les facettes (dont une des composantes est [0001]) les plus probables,
nous avons trace´ sur la figure 6.16 (a), un cristal de GaN vu selon la direction (a) [1120],
y avons ajoute´ les quatre facettes de plus bas indices (deux selon −~c et deux selon +~c)
et avons indique´ en (a) les liaisons pendantes qui de´coulent de leur formation. Les fle`ches
noire fine et bleue e´paisse indiquent une et deux liaisons pendantes respectivement. Pour
une meˆme hauteur de boˆıtes, la facette {1101} pre´sente plus de liaisons pendantes (5) que
{1102} (4). Par cette simple conside´ration, nous pouvons estimer que la facette {1102}
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Fig. 6.16: Sche´ma du cristal de GaN et des boˆıtes quantiques de GaN vus selon la
direction (a) [1120] et (b) [0001]. Pour chaque sche´ma, nous avons trace´ l’hexagone
de la structure wurtzite vue selon les deux orientations. En (i) et (j) est trace´e la
structure wurtzite en le´ge`re perspective afin de mieux visualiser les liaisons. Les
fle`ches noires (bleues) indiquent une (deux) liaisons. Les atomes rouges et bleus
sont les atomes de Ga et d’N. En (a), 4 types de facettes sont repre´sente´s et
aboutissent a` deux formes de boˆıte possibles A et B.
168
6.7 Discussion sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m
est la facette privile´gie´e selon la direction −~c. Selon +~c le nombre de liaisons pendantes
(figure 6.16 (a)) est le meˆme pour la facette {2201} que pour la facette {3302} ce qui ne
permet pas de conclure. A noter que dans le cas des fils qui s’amincissent ou s’e´largissent
perpendiculairement a` c, il est impossible de raisonner sur les bas indices, nous conservons
par conse´quent pour les fils les facettes e´voque´es dans le tableau 6.1.
Le sche´ma des formes de boˆıtes obtenues (figure 6.16 (a)) en fonction des diffe´rentes facettes
conside´re´es et leur confrontation avec ce que nous avons visualise´ par TEM selon l’axe de
zone [1120] (section 6.5.1) nous laisse penser que la forme de boˆıte A est la plus probable,
ce qui correspond aux facettes {1102} et {2201}.
2. Selon la direction [1120], nous n’avons que peu d’ambiguite´ sur les facettes possibles. La
forme de boˆıte obtenue sur la figure 6.16 (b) en utilisant les facettes {3120} et {1210}
de´termine´es pre´ce´demment, est similaire a` celle observe´e par TEM selon l’axe de zone
[0001] (section 6.5.1).
3. La principale question re´side dans l’origine de l’asyme´trie des fils. Nous rappelons qu’il
existe deux asyme´tries. La premie`re qui donne lieu a` des fils pre´sentant une forme d’e´toile
filante (observation en vue plane par MEB figure 6.11 (a)) et la seconde qui entraˆıne
une distribution de hauteur le long des fils. Lorsque ces deux asyme´tries sont observe´es,
l’extre´mite´ la plus fine du fil correspond e´galement a` la partie dont la hauteur est la plus
faible. Il est a` noter que la premie`re asyme´trie n’est pas syste´matique et que des formes
plus rectangulaires observe´es en vue plane par MEB sont pre´sentes (figure 6.11 (b)), mais
nous avons conside´re´ que ceci e´tait en partie duˆ a` la faible longueur des fils alors e´tudie´s.
Le sens d’e´longation des fils de GaN plan m sur diffe´rentes zones d’un meˆme e´chantillon
est toujours le meˆme et n’est pas corre´le´ au sens de +~c. C’est pourquoi nous avons attribue´
l’asyme´trie des fils et leur sens d’e´longation selon [1120] a` la vicinalite´ du substrat autour
de c.
A ce niveau, pour conforter ce re´sultat, nous pouvons nous inte´resser aux couches e´paisses
de GaN plan m qui pre´sentent e´galement la meˆme morphologie asyme´trique selon [1120].
Est-il ainsi possible de relier la morphologie de surface des couches e´paisses de GaN plan
m a` celle des fils ? Il est clair que toutes les couches e´paisses de GaN plan m, e´pitaxie´es
sur une grande quantite´ de substrats, aussi divers que le γ − LiAlO2 [Wal00] ou le ZnO
(1100) [Lee03], pre´sentent la meˆme morphologie. De manie`re ge´ne´rale, dans toutes ces
e´tudes, la morphologie de surface du GaN plan m est attribue´e a` une anisotropie de
diffusion de surface avec une croissance pre´fe´rentielle du GaN dans la direction [1120]. Il
semble en effet difficile de justifier cette asyme´trie par la pre´sence seule d’une vicinalite´,
e´tant donne´ le nombre de substrats utilise´s. Il se peut que la plus petite vicinalite´ des
substrats autour de c, combine´e a` une anisotropie de diffusion de surface, soit responsable
de cette morphologie de tuiles imbrique´es. Il est donc difficile de conclure sur la raison
profonde de l’asyme´trie des fils ou des couches e´paisses de GaN meˆme si la vicinalite´ du
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substrat semble corre´le´e au sens de leur e´longation.
6.8 Influence de la tempe´rature du substrat sur la formation
des boˆıtes
La tempe´rature de croissance des nanostructures est un parame`tre critique qui gouverne
entre autre les taux de collage, de de´sorption, le coefficient de diffusion des adatomes, l’inter-
diffusion mais aussi la de´composition du mate´riau e´pitaxie´. Dans des mate´riaux comme l’InAs
[Hog06], l’augmentation de la tempe´rature de croissance favorise l’homoge´ne´isation et l’augmen-
tation de la taille des boˆıtes tandis que leur densite´ diminue. Pour les boˆıtes de PbSe/PbTe,
la densite´ des boˆıtes diminue exponentiellement avec la tempe´rature [Raa02]. Dans le cas des
boˆıtes de GaN plan c, une augmentation de la tempe´rature du substrat de 700 a` 750° C implique
l’augmentation de la mobilite´ des atomes de Ga en surface, ce qui permet de re´duire la densite´ de
boˆıtes et d’augmenter leur taille [Wid98]. Il a meˆme e´te´ montre´ qu’a` des tempe´ratures de 620°C,
un mode de croissance pseudo-2D remplace la transition SK qui est alors inhibe´e [Dau97]. Quant
aux boˆıtes quantiques de GaN plan a, leur densite´ est trois fois plus faible lorsque la croissance
est re´alise´e a` haute tempe´rature et leur taille augmente sensiblement.
Jusqu’a` maintenant, les e´tudes mene´es sur les fils ou les boˆıtes de GaN plan m ont e´te´
re´alise´es a` des tempe´ratures de substrat de 730°C. En ce qui concerne les boˆıtes quantiques, nous
obtenons des densite´s e´leve´es de boˆıtes dont les diame`tres (les hauteurs) n’exce`dent pas 40nm
(3nm). Quelle est l’influence de la tempe´rature du substrat sur leur morphologie ? Pouvons nous
jouer sur leur densite´ et leur taille en augmentant la tempe´rature du substrat a` 750°C ? Afin de
ve´rifier l’influence de ce parame`tre sur la taille ou la densite´ des boˆıtes de GaN plan m, deux
e´chantillons ont e´te´ re´alise´s sur des couches tampon d’AlN de 300nm avec des de´poˆts de GaN
de 5MC pour deux tempe´ratures de substrat de 700 et 750°C. Les images AFM re´alise´es sur ces
deux e´chantillons sont visibles sur la figure 6.17.
Dans les deux cas, les densite´s sont de l’ordre de 1.5 1011boˆıtes.cm−2. Les tailles de na-
nostructures sont e´galement similaires meˆme si la taille des boˆıtes semble plus homoge`ne dans
le cas de l’e´chantillon re´alise´ a` haute tempe´rature. Pour celui re´alise´ a` basse tempe´rature, un
me´lange de boˆıtes et de nanostructures pouvant eˆtre assimile´es a` des fils est visible, mais ces
derniers sont en tre`s nette minorite´. Dans le cas de boˆıtes de GaN plan m, une tempe´rature de
croissance e´leve´e ne semble donc pas jouer un roˆle de´terminant dans la densite´ des boˆıtes ou dans
leur taille. Or nous verrons dans le chapitre 7 qu’une augmentation de la taille des boˆıtes au-dela`
d’un volume critique induit une transition boˆıtes-fils. Etant donne´ que nous n’observons pas de
fils malgre´ l’augmentation de la tempe´rature, nous pouvons supposer que la forme “boˆıte” est,
dans certaines conditions (quantite´ de GaN de´pose´e, e´paisseur de la couche tampon), la forme
e´nerge´tiquement privile´gie´e compare´e a` la forme “fils”.
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Fig. 6.17: Images AFM de boˆıtes de GaN plan m re´alise´es a` deux tempe´ratures de
substrat diffe´rentes (a) 700°CS2418 et (b) 750°CS2417. Pour chaque image, deux
profils d’une boˆıte ont e´te´ pris selon la direction [1120] (a` gauche) et selon [0001] (a`
droite).
6.9 Influence de l’exce`s de Ga
Dans la plupart des syste`mes binaires de semiconducteurs, le ratio entre les deux espe`ces
joue un roˆle sur le type de croissance. Dans le cas d’he´te´rostructures plan c a` base de GaN, un
exce`s d’N va induire une transition SK et des boˆıtes vont se former tandis qu’une croissance en
riche Ga, dans le re´gime de la bicouche, va permettre l’inhibition de cette transition et l’obten-
tion de puits de GaN. Il existe toutefois une me´thode de croissance des boˆıtes de GaN plan c en
conditions riche Ga dite croissance MSK (Modified Stranski-Krastanow) [Gog03]. Une quantite´
de GaN est de´pose´e en riche Ga sur de l’AlN. Les premiers stades de la croissance sont 2D, la
bicouche de Ga agit comme surfactant et minimise l’e´nergie de formation de la surface (0001).
L’arreˆt sous vide de la croissance lorsque la quantite´ de GaN de´sire´e a e´te´ de´pose´e permet la
de´sorption de cette bicouche. Ceci entraˆıne une modification de l’e´nergie de surface du GaN
sous-jacent, la formation de facettes va alors eˆtre e´nerge´tiquement plus favorable et une transi-
tion de type SK va se produire.
Nous avons vu que la croissance de couches e´paisses de GaN sur SiC est favorise´e en
conditions riche Ga. Cependant, ces conditions de croissance ne permettent pas l’obtention
d’une surface parfaitement 2D, mais aboutissent plutoˆt a` des surfaces facette´es quasi-2D. Para-
doxalement, la croissance de boˆıtes et de fils quantiques de GaN (1100) sur AlN est e´galement
re´alise´e en conditions riche Ga. Toutefois, nous nous sommes contente´s de les re´aliser avec un
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ratio r Ga/N de 1.2. Que se passe-t-il si le ratio Ga/N est augmente´ ? Pouvons-nous inhiber la
transition 2D/3D ? Le re´gime stable avec un taux de couverture de 2MC que nous avons observe´
pour les couches de GaN permet-il de re´aliser une croissance de nanostructures de type MSK ?
Afin d’augmenter r a` une valeur proche de 2, nous avons utilise´ les deux cellules de Ga
disponibles en se plac¸ant a` des tempe´ratures telles que le flux de Ga soit e´gal a` 0.55. Avec ce
ratio utilise´ et en nous plac¸ant a` une tempe´rature de substrat de 730° C, nous sommes dans
le re´gime d’accumulation du Ga sous forme de gouttes (section 4.3). Si le Ga se comporte
e´galement comme un surfactant pour le GaN plan m, nous devrions inhiber la transition de`s
que le re´gime de couverture stable est atteint, soit apre`s environ 2/0.55 = 3s ! !. Pourtant, une
relaxation du parame`tre c dans le plan est observe´e par RHEED apre`s environ 2 a` 3MC de GaN
de´pose´ (figure 6.18 (a)). Les images AFM obtenues sur cet e´chantillon montrent effectivement


































Fig. 6.18: (a) Relaxation du parame`tre c de´termine´e a` partir des films RHEED et
(b) image AFM en 500x500nm2 obtenue sur le plan de surface de GaN re´alise´ avec
r = 2S2396.
Une transition de type SK re´sulte de la compe´tition entre l’e´nergie e´lastique emmagasine´e
dans le mate´riau e´pitaxie´ et la formation de surfaces libres pour minimiser cette e´nergie e´lastique.
Dans le cas du GaN plan c et en utilisant les re´sultats obtenus par la me´thode MSK, il a e´te´





cas du GaN plan m, d’apre`s les re´sultats obtenus sur la croissance de nanostructures en tre`s
riche Ga, il semble donc qu’avant toute chose, la couverture de Ga en exce`s ne permette pas
de stabiliser la surface (1100) et d’inhiber la transition 2D/3D. Ceci peut s’expliquer soit par le
fait que l’exce`s de Ga ne minimise pas ou pas assez l’e´nergie de surface (1100) et la formation
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de surfaces libres est alors plus favorable pour relaxer la contrainte, soit par le fait que l’e´nergie
de formation de ces surfaces est proche de l’e´nergie de surface (1100) (comme suppose´ dans
la re´fe´rence [Lee03]). Ceci est d’autant plus probable que comme nous l’avons vu lors de la
croissance de couches e´paisses de GaN plan m, la croissance en exce`s de Ga favorise l’obtention
de couches e´paisses quasi-2D dont la morphologie est semblable a` celle d’un “toˆıt de tuiles
imbrique´es” qui pre´sentent sensiblement le meˆme type de facettes que les nanostructures. Ainsi,
dans les conditions habituelles de croissance, vc = 0.23MC/s, Ts = 730°C, et avec 1.2 < r < 2,
c’est-a`-dire en large exce`s de Ga, il semble impossible d’inhiber la transition 2D/3D lors de la
re´alisation d’he´te´rostructures de GaN plan m.
6.10 Etude de la relaxation des nanostructures de GaN plan m
par diffraction anomale des RX et TEM
Jusqu’a` maintenant, nous nous sommes inte´resse´s a` la relaxation des couches e´paisses
d’AlN et de GaN plan m, a` la formation de nanostructures de GaN plan m par le mode de
croissance SK et a` la diffe´rence de morphologie fils-boˆıtes. Nous avons explique´ cette transition
fils-boˆıtes par l’e´volution de la diffe´rence de parame`tre de maille anisotrope GaN/AlN en fonc-
tion de l’e´tat de contrainte de la couche tampon d’AlN. Il est donc probable que la diffe´rence
de morphologie fils-boˆıtes aboutisse ou soit lie´e a` des relaxations diffe´rentes. C’est pourquoi,
afin de mieux comprendre les me´canismes a` la base de cette transition fils-boˆıtes, nous avons
de´termine´ les e´tats de relaxation d’un plan unique de fils et de boˆıtes en combinant des e´tudes
de Diffraction Anomale Multi-longueurs d’onde des Rayons X (MAD) (en incidence rasante) et
de HRTEM. L’utilisation du MAD est justifie´e par le fait que lors de l’e´tude par diffraction des
rayons X en incidence rasante de nanostructures e´pitaxie´es sur une couche, l’amplitude diffuse´e
par ces objets est tre`s e´tale´e dans l’espace re´ciproque et peut recouvrir celle de la couche sous-
jacente. Or il est difficile de se´parer les contributions provenant des nanostructures de celles
provenant de la couche. Le principe des e´tudes par MAD repose sur le fait que le facteur de dif-
fusion atomique de´pend de la longueur d’onde utilise´e et qu’il existe des variations importantes
de ce facteur a` certaines e´nergies (seuils d’absorption). La mesure de l’intensite´ en fonction de
diffe´rentes longueurs d’onde autour du seuil d’absorption d’un atome donne´ (Ga dans notre cas)
permet d’extraire l’amplitude de diffusion associe´e a` cet e´le´ment et donc de se´parer les diffe´rentes
contributions (se´paration des contributions des atomes de Ga et de celles des atomes d’Al+N
dans notre cas) 4. Ces expe´riences ne´cessitent de disposer d’une source de rayons X de longueur
d’onde ajustable tel que le rayonnement synchrotron.
4Pour une description plus de´taille´e du principe voir [Cor06a].
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6.10.1 Etude de la relaxation par MAD
Ces techniques ont de´ja` e´te´ utilise´es en incidence rasante pour e´tudier a` la fois l’e´tat de
de´formation et la composition chimique des boˆıtes de GaN plan c [Cor06b] et de fils quantiques
d’InAs/InP [Gre02, Le´t04, Maz06].
Coraux et al. ont de´montre´ que toute re´encapsulation par l’AlN modifiait l’e´tat de contrain-
te des boˆıtes de GaN plan c [Cor06a]. C’est pourquoi, deux e´chantillons constitue´s d’un plan de
fils (couche tampon d’AlN de 70nm) ou de boˆıtes (couche tampon d’AlN de 360nm) de 4, 5 MC
de GaN non encapsule´, ont e´te´ re´alise´s spe´cialement pour cette e´tude. La figure 6.19 pre´sente
les images MEB prises sur les deux e´chantillons, sur lesquelles nous pouvons distinguer en (a)
la pre´sence de fils de 160nm de long (dans la direction [1120]) (e = 75nm), et en (b) la pre´sence










Fig. 6.19: Images MEB d’un plan de filsS2618 (a) et d’un plan de boˆıtesS2617 (b) de
4.5MC de GaN plan m.
Afin de de´terminer au mieux l’e´tat de relaxation des nanostructures, il est indispensable
de connaˆıtre les parame`tres de maille des deux couches tampon d’AlN. Les re´sultats obtenus par
XRD sur les parame`tres de maille de ces deux couches sont pre´sente´s dans le tableau 6.2. La
figure 6.20 repre´sente l’intensite´ diffracte´e ainsi que l’amplitude extraite pour les atomes de Ga
et pour les atomes d’Al+N obtenue en effectuant des scans des raies (1122) et (0004) du GaN le
long des directions (a) [1120] et (b) [0001]. A partir de la position du maximum d’intensite´ du
pic correspondant au Ga, nous avons pu de´terminer les parame`tres de maille dans le plan des
fils et des boˆıtes de GaN plan m.
Nous trouvons alors que le parame`tre de maille a1120 des fils (boˆıtes) de GaN est e´gal a`
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e´paisseur d’AlN
AlN relaxe´ SiC massif
70nm 360nm
a1120 [nm] 0.154 0.1542 0.15565 0.154
c [nm] 0.5040 0.5036 0.49816 0.50391
Tab. 6.2: Parame`tres de maille, de´termine´s par XRD, des couches tampon d’AlN
de e = 75nm et e = 360nm des deux e´chantillons e´tudie´s par MAD.
  
 
Fig. 6.20: Donne´es de diffraction anomale de boˆıtes de GaN plan mS2617 avec des
scans effectue´s (a) le long de la direction [1120] sur la raie (1122) et (b) le long de
la direction [0001] sur la raie (0004). Les cercles, les traits et les carre´s
repre´sentent l’amplitude de l’intensite´ diffracte´e, l’amplitude extraite pour les
atomes de Ga, et celle extraite pour les atomes d’Al+N. Les abscisses sont
gradue´es en unite´s du re´seau re´ciproque du SiC, les courbes sont corrige´es du
de´calage e´ventuel de la position du SiC.
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Fils 0.1565 1.85 1.62 0.5155 0.57 2.28
Boˆıtes 0.15573 2.3 1 0.5155 0.57 2.36
Tab. 6.3: Parame`tres de maille, de´formation et relaxation des filsS2618 et des
boˆıtesS2617 de GaN calcule´s par rapport aux parame`tres de maille des couches
tampon d’AlN donne´s dans le tableau 6.2.
0.1565nm (0.15573nm) tandis que le parame`tre c vaut 0.5155nm (0.5155nm). A partir de ces




leur e´tat de relaxation αGaN−αAlNαAlN =
αmesGaN−αmesAlN
αmesAlN
(avec α=a1120 (note´ a) ou c, et les exposants mes
et rel correspondent aux parame`tres mesure´s et relaxe´s) en utilisant les valeurs des parame`tres
de maille des deux couches tampon donne´s dans le tableau 6.2.
D’apre`s les re´sultats pre´sente´s dans le tableau 6.3, les fils et les boˆıtes pre´sentent une forte
relaxation selon c (environ 2.3%) et une faible relaxation selon [1120] (1.6% pour les fils et 1%
pour les boˆıtes). Nous observons donc une anisotropie de relaxation des fils et des boˆıtes selon
ces deux directions, la direction c e´tant la direction pre´fe´rentielle de relaxation. Selon cette di-
rection, les de´formation et relaxation des fils et des boˆıtes sont comparables, ce qui est cohe´rent
avec le fait que les nanostructures pre´sentent le meˆme type de morphologie selon c.
Les diffe´rences majeures de morphologie et de relaxation entre fils et boˆıtes, interviennent
selon [1120], qui semble eˆtre la direction suivant laquelle il est le plus difficile pour les nano-
structures de relaxer. Nous trouvons alors que les fils sont moins de´forme´s et plus relaxe´s que les
boˆıtes. Ce re´sultat est au prime abord de´routant car il est le´gitime de penser que l’allongement
en fil (qui correspond a` une augmentation de l’interface GaN/AlN accompagne´e d’une limitation
de la surface libre selon [1120], donc une augmentation de l’e´nergie e´lastique emmagasine´e) ne
permet pas de diminuer efficacement l’e´nergie e´lastique emmagasine´e. Il est donc probable que
d’autres phe´nome`nes entrent en jeu dans la relaxation des fils et des boˆıtes. C’est ce que nous
allons tenter de confirmer par HR-TEM.
6.10.2 Etude par HR-TEM
Afin de de´terminer les processus de relaxation des fils et des boˆıtes de GaN plan m, des
analyses par HR-TEM ont e´te´ re´alise´es sur un e´chantillon de fils de GaN de 15MCS2613 encapsule´s
par de l’AlN (description de l’e´chantillon section 6.5.1, p.154). L’image HR-TEM obtenue selon
l’axe de zone [1120] (figure 6.21) sur un fil encapsule´, re´ve`le la pre´sence d’une faute d’empilement
dans la couche d’AlN, situe´e sous le fil de GaN, et qui se termine a` l’interface GaN/AlN par une
dislocation partielle dont le vecteur de Burgers est e´gal a` 1/6< 2203 >. Une autre dislocation
visible a` l’interface AlN/GaN au sommet de la boˆıte, permet vraisemblablement d’accomoder la
diffe´rence de parame`tre de maille AlN/GaN lors de la re´encapsulation. Ces re´sultats sugge`rent
que la relaxation e´lastique aboutissant a` la formation de surface libre supple´mentaire lors de
176
6.10 Etude de la relaxation des nanostructures de GaN plan m
  
 
Fig. 6.21: Image HR-TEM en axe de zone [1120] d’un fil (e = 70nm) de 15MCS2613
de GaN encapsule´ dans AlN.
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Fig. 6.22: Image HR-TEM d’un fil encapsule´ (e = 70nm) de 15MCS2613 de GaN,
selon l’axe de zone [0001].
la transition 2D/3D s’accompagne e´galement d’une relaxation plastique par la formation de
dislocations de de´saccord de parame`tre, qui peuvent entraˆıner une relaxation plus efficace selon
[0001]. Comme la forme des fils et des boˆıtes vue selon l’axe de la zone [1120] est la meˆme
(section 6.5.1 p.154), il est raisonnable de penser que la formation de dislocations sera similaire
dans les deux cas, pour aboutir finalement au meˆme e´tat de relaxation selon [0001]. Ainsi, la
relaxation selon c pour les fils et les boˆıtes de GaN plan m semble eˆtre la combinaison d’une
relaxation e´lastique, par la formation de facettes, et plastique, par la formation de dislocations.
La formation de ces dernie`res selon [0001] est vraisemblablement favorise´e par la pre´sence de
fautes d’empilement dans nos couches.
Une autre image HR-TEM obtenue selon l’axe de zone [0001] (figure 6.22) sur un fil de
GaN de 15MCS2613, re´ve`le la pre´sence d’une dislocation a` l’interface GaN/AlN de vecteur de
burgers 1/3< 1120 > et laisse a` nouveau supposer que la relaxation plastique par formation de
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dislocations a` l’interface GaN/AlN est le meilleur moyen de relaxer la contrainte le long de [1120]
dans le cas des fils. Pour les boˆıtes, cette information est actuellement manquante. A noter que
nous n’avons pas observe´ de dislocations traversantes dans nos fils ou nos boˆıtes et que ce type
de dislocations a` l’interface boˆıtes quantiques/couche tampon a de´ja` e´te´ observe´ dans le cas des
boˆıtes d’InN/GaN [Loz06, Loz07].
6.10.3 Discussion sur la relaxation des fils et des boˆıtes
Les re´sultats obtenus par MAD sur la relaxation des fils et des boˆıtes sont comparables a`
ceux obtenus par RHEED (section 6.2.1 figure 6.2). Comme nous l’avons vu pre´ce´demment, dans
le cas des fils, il est difficile d’obtenir par RHEED des re´sultats satisfaisants sur la relaxation
des fils selon c, nous avons toutefois trouve´ une valeur de l’ordre de 2.5% (figure 4.9) proche de
celle trouve´e par MAD (2.3%)5. Dans le cas des boˆıtes, nous trouvons, par les deux techniques
utilise´es, la meˆme valeur de relaxation de 1% selon [1120] et des valeurs du meˆme ordre de
grandeur selon c, meˆme si une le´ge`re diffe´rence est observe´e selon la technique employe´e. Par
RHEED, nous obtenons une valeur de 3.5% alors que par MAD la valeur est d’environ 2.4%.
Cette diffe´rence peut eˆtre due, en partie, au fait que par MAD les parame`tres de maille du GaN
sont de´termine´s a` partir de la position du maximum du pic de diffraction et correspondent donc
a` une valeur moyenne des parame`tres de maille c des boˆıtes alors que le RHEED nous renseigne
plus localement sur la relaxation au sommet des boˆıtes (4 a` 5MC sonde´es).
Le point marquant de cette e´tude par MAD et RHEED est que l’on retrouve cette relaxa-
tion anisotrope selon les deux directions [0001] et [1120]. Les re´sultats obtenus par HR-TEM
permettent de mettre en avant la pre´sence d’une relaxation plastique de nos fils. Etant donne´
la similitude de morphologie et de relaxation entre fils et boˆıtes selon c, nous avons donc sup-
pose´ qu’une relaxation plastique est e´galement pre´sente dans les boˆıtes selon c. Il faut toutefois
remarquer que les e´tudes MAD et HR-TEM n’ont pas e´te´ re´alise´es sur les meˆmes quantite´s de
GaN de´pose´es. Il est possible que la formation de dislocations n’intervienne qu’apre`s une taille
critique de nos nanostructures. D’autres e´tudes sur des fils obtenus pour des de´poˆts plus faibles
seraient ne´cessaires afin de confirmer la pre´sence de dislocations de`s les premiers stades de la
croissance.
Pour finir, lorsque nous nous sommes inte´resse´s a` la transition fils-boˆıtes, nous avons mis
en avant l’influence de la relaxation de la couche tampon et de la diffe´rence de parame`tre de
maille GaN/AlN sur la forme d’e´quilibre des nanostructures. Par conse´quent, en prenant en
compte les re´sultats sur la relaxation de nos nanostructures, nous pouvons supposer que la di-
minution de l’e´nergie e´lastique emmagasine´e dans les fils se fait plus efficacement par relaxation
plastique que par relaxation e´lastique, meˆme si ces deux types de relaxation sont observe´es. Il









) soit plus e´leve´e que l’e´nergie de formation des dislocations.
5Le re´sultat sur la relaxation des fils selon [1120] obtenue par RHEED est d’environ 1% mais n’a pas e´te´
pre´sente´ pre´ce´demment.
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Ne´anmoins, lorsque le GaN est e´pitaxie´ sur des couches tampon d’AlN plus e´paisses, la relaxa-
tion e´lastique par formation de ce type de facettes semble eˆtre pre´fe´re´e car des boˆıtes pre´sentant
davantage de surface libre que les fils selon [1120] se forment. Ceci de´montre l’importance de la
diffe´rence de parame`tre de maille GaN/AlN sur l’e´nergie e´lastique emmagasine´e et donc sur la
nature de la relaxation qui en de´coule.
6.11 Proprie´te´s optiques des fils et des boˆıtes quantiques de
GaN plan m
6.11.1 Mise en e´vidence de la forte re´duction du champ e´lectrique interne
Nous avons e´tudie´ en de´tail la formation des nanostructures de GaN plan m. Mais qu’en
est-il de leurs proprie´te´s optiques, qui, a priori, justifient l’inte´reˆt porte´ aux nitrures non-polaires ?
De nombreux travaux re´alise´s sur l’orientation (1120) dans le cas de puits quantiques de GaN/AlN
((1120) [Ng03] ou GaN/AlGaN [Cra03, Koi04] ou de boˆıtes quantiques [Fou05], et d’autres
travaux re´alise´s selon l’orientation (1100) sur des puits de GaN/AlGaN [Wal00, Bha03] ont
de´montre´ la forte re´duction, voire l’absence du champ e´lectrique interne. Des premie`res e´tudes
sur des ensembles de boˆıtes devraient nous permettre de le confirmer :
1. En augmentant la puissance d’excitation, la position du pic d’e´mission devrait rester la
meˆme quelle que soit l’excitation (contrairement au plan c ou` le pic de luminescence
des boˆıtes se de´place vers le bleu avec la puissance d’excitation, en raison de l’e´crantage
progressif du champ par les porteurs photo-cre´e´s [Tak97, Fio99]).
2. Quelle que soit la taille des boˆıtes, la luminescence doit se trouver au-dessus du gap du
GaN [Fou05]. Pour des boˆıtes de GaN plan c, le champ e´lectrique interne de´place l’e´nergie
d’e´mission vers le rouge et la luminescence se situe en-dessous du gap pour des boˆıtes d’une
hauteur supe´rieure a` 2nm [Sim03].
3. Par la technique de PhotoLuminescence re´solue en temps, nous pouvons nous inte´resser
au temps de de´clin des nanostructures de GaN plan m. Celui-ci est le meilleur indicateur
d’un effet Stark confine´ quantique dans ces nanostructures. En effet, un champ e´lectrique
diminue la probabilite´ de recombinaison radiative en se´parant spatialement les fonctions
d’onde des e´lectrons et des trous. Cela se traduit expe´rimentalement par une augmentation
du temps de de´clin, pouvant aller jusqu’a` la centaine de microsecondes a` basse tempe´rature
(BT) pour les boˆıtes GaN plan c [Sim03, Bre06].
Chaque e´chantillon de cette e´tude est constitue´ d’un plan enterre´ et d’un plan en surface
de nanostructures de GaN plan m. Les de´poˆts de GaN varient entre 3 et 20MC tandis que
l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN est de 70 ou 300nm.
Tout d’abord, une e´tude en puissance (a` 4K) a e´te´ re´alise´e sur un e´chantillon de fils de
3MC. Les re´sultats sont pre´sente´s sur la figure 6.23. Les courbes ont e´te´ de´cale´es verticalement
et normalise´es. Elles sont parfaitement superposables quelle que soit la puissance d’excitation.
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Ce re´sultat permet de conclure que, sur les gammes de puissance d’excitation utilise´es, aucun
e´crantage du champ ne se produit dans ces fils. Les re´sultats obtenus sur la luminescence des
  




















Fig. 6.23: Spectres de
photoluminescence a`
BT d’un plan enterre´
de fils de GaN de
3MCS2478 en fonction
de la densite´ de
puissance d’excitation




nanostructures (en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e) a` basse tempe´rature sont repre´sente´s
sur la figure 6.24. Pour les fils (figure 6.24(a)) et les boˆıtes (figure 6.24 (b)), nous obtenons des
spectres d’e´mission qui sont au-dessus (en e´nergie) du gap du GaN massif. Tous les spectres ont
e´te´ normalise´s a` l’intensite´ du pic d’e´mission.
Un point important est la diffe´rence dans la position d’e´mission des pics des nanostruc-
tures pour des quantite´s de GaN de´pose´es de 3 et 5MC, dans le cas des fils (3.8eV et 3.65eV)
et dans celui des boˆıtes (4eV et 3.75eV). La hauteur de ces nanostructures est trouve´e e´gale a`
(0.75 ± 0.25)nm et (1.5 ± 0.5)nm pour les fils (dans la partie la plus haute) et (0.8 ± 0.25)nm
et (1.1 ± 0.25)nm pour les boˆıtes. Pour des de´poˆts de GaN de 10MC, dans les deux cas, nous
obtenons des fils dont la hauteur principale est de (2.5 ± 1)nm et de (1.5 ± 1)nm, tandis que
le pic d’e´mission est a` 3.6eV. Or, il est important de rappeler que les fils pre´sentent un profil
asyme´trique selon [1120] et une distribution de hauteurs dans cette direction. Nous pouvions
donc nous attendre a` observer un e´largissement des pics d’e´mission des fils correspondant a`
une distribution de hauteurs de confinement dans les fils, ce qui n’est toutefois pas le cas. La
diffe´rence entre la position du pic d’e´mission des fils et des boˆıtes peut donc s’expliquer par le fait
que c’est la hauteur maximale du fil qui correspond a` la dimension de confinement des porteurs,
ce qui laisse supposer une forte localisation dans les fils a` leur extre´mite´ la plus haute. Pour finir,
nous rappelons que, de meˆme que pour les puits, plus le confinement est grand (faible e´paisseur),
plus les variations relatives d’e´nergie dues aux fluctuations d’e´paisseur sont importantes, plus
les pics d’e´mission sont larges. Par conse´quent, pour de faibles de´poˆts, la hauteur des fils (LMH
de 200meV) serait plus homoge`ne que celle des boˆıtes (300meV).
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De plus, le spectre de PL re´solue en temps d’un e´chantillon de fils (figure 6.24 (c)) pre´sente
une de´croissance non-monoexponentielle et un temps de de´clin d’environ 180ps ce qui est com-
parable a` ce qui a e´te´ mesure´ sur les boˆıtes de GaN plan a et qui est un ordre de grandeur
infe´rieur a` celui des boˆıtes de GaN plan c de hauteur e´quivalente. Nous avons ve´rifie´ e´galement
que cette valeur du temps de vie se conservait jusqu’a` des tempe´ratures de l’ordre de 70− 80K,
ce qui prouve que ce temps correspond bien a` un temps de vie radiatif.
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Fig. 6.24: (a) Spectres de photoluminescence a` BT d’e´chantillons de fils de GaN
(1100), re´alise´s sur une couche tampon d’AlN de 70nm d’e´paisseur pour des
quantite´s de GaN de´pose´es de 3S2478, 5S2500 et 10S2484MC, (b) Spectres de PL (a`
BT) d’e´chantillons de boˆıtes de GaN (1100) re´alise´s sur une couche tampon d’AlN
de 300nm pour des quantite´s de GaN de´pose´es de 3S2480, 5S2486, 6S2483, 10S2481,
20S2482MC, (c) PL re´solue en temps d’un e´chantillon de fils de GaNS2500 (5MC de
GaN sur une couche tampon de 70nm d’AlN).
Ces re´sultats de PL ont mis en e´vidence l’absence marque´e d’effet Stark confine´ quantique
dans les nanostructures de GaN plan m. Toutefois, nous n’avons pas encore e´tudie´ l’influence de
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la forme des nanostructures sur leurs proprie´te´s optiques.
6.11.2 Spectres de fils uniques de GaN plan m
Les re´sultats pre´sente´s pre´ce´demment ont e´te´ obtenus sur des assemble´es de fils ou de
boˆıtes. Une meilleure compre´hension des proprie´te´s optiques des nanostructures de GaN plan m
ne´cessite que nous nous inte´ressions a` la luminescence de fils ou de boˆıtes uniques. Nous nous
sommes naturellement focalise´s sur les fils uniques car leur densite´ est plus faible (3 1010.cm−2)
que celle des boˆıtes (9 1010.cm−2) a` de´poˆts e´gaux de GaN (pour 3MC). Cette densite´ est toutefois
encore trop e´leve´e pour permettre d’isoler de manie`re satisfaisante des nanostructures uniques
car la taille du spot laser utilise´ pour ce type de caracte´risation est d’environ 1 a` 2µm. Il
excite par conse´quent environ 1000 boˆıtes simultane´ment. Ce proble`me peut eˆtre contourne´
en gravant nos e´chantillons avec des motifs de diffe´rente taille. Ces derniers sont obtenus en
combinant lithographie e´lectronique, de´poˆt d’un masque de Ni et ICP chore´ [Rol07a]. Cette
technique de gravure a de´ja` permis d’isoler des boˆıtes uniques de GaN plan a pour l’e´tude en
microPL [Rol07b].
La figure 6.25 pre´sente un spectre de fil unique obtenu a` 4K sur un me´sa de 250x250nm2,
pour une puissance d’excitation de 160µW (avec un spot de 1µm de diame`tre) et une inte´gration
sur 60 secondes. Nous pouvons observer une luminescence de ce fil a` une e´nergie e´leve´e de 4.26eV,
avec une largeur a` mi-hauteur d’environ 2.4meV, soit trois ordres de grandeur au-dessus de
celle obtenue dans le cas des boˆıtes InAs/GaAs [Mar94, Bay02], mais comparable aux re´sultats
obtenus dans le cas des boˆıtes uniques de GaN plan a [Fou07a]. Ces donne´es pre´liminaires
permettent avant tout d’envisager des e´tudes plus pousse´es sur la luminescence des fils ou des
boˆıtes uniques de GaN plan m.
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6.12 Conclusion
Dans cette partie, nous nous sommes inte´resse´s a` la croissance des nanostruc-
tures de GaN plan m en conditions riche Ga. Il a e´te´ trouve´ que, suivant l’e´tat de
contrainte de la couche tampon d’AlN et la quantite´ de GaN de´pose´e, des fils ou
des boˆıtes de GaN plan m pouvaient eˆtre obtenus. Sur des couches tampon d’AlN
d’e´paisseur infe´rieure a` 300nm, des fils sont obtenus quelle que soit la quantite´ de
GaN de´pose´e tandis que pour des couches d’AlN dont l’e´paisseur est le´ge`rement
supe´rieure a` l’e´paisseur critique de 300nm, des boˆıtes sont obtenues pour des quan-
tite´s de GaN de´pose´es infe´rieures a` 7MC. Au-dela` de cette quantite´ de´pose´e, un
“me´lange” de nanostructures de type fils et boˆıtes est constate´, en accord avec
l’existence d’une transition de forme boˆıtes-fils. L’e´paisseur critique de l’AlN est
de´termine´e in situ par RHEED selon l’azimut < 0001 > graˆce a` la reconstruction
de surface (1x2) de la couche tampon d’AlN. La transition de forme fils-boˆıtes
des nanostructures est relie´e a` l’e´tat de contrainte des couches tampon d’AlN. La
morphologie des fils et des boˆıtes a e´te´ e´tudie´e en de´tail. A partir de ces informa-
tions, la nature des principales facettes de ces nanostructures a e´te´ propose´e. Cette
diffe´rence de morphologie est peu de´pendante de parame`tres tels que la tempe´rature
du substat ou le rapport r de flux Ga/N (lorsqu’il est supe´rieur a` 1). Nous avons
ensuite compare´ la relaxation des fils et des boˆıtes par MAD et TEM. Il est possible
de relier la morphologie a` la diffe´rence de relaxation : selon c, les relaxations des
fils et des boˆıtes sont comparables, de meˆme que leur morphologie, alors que selon
[1120], les relaxations et les morphologies des fils et des boˆıtes sont diffe´rentes, les
fils e´tant plus relaxe´s et plus longs que les boˆıtes. Cette diffe´rence de relaxation
entre fils et boˆıtes a e´te´ explique´e par la pre´sence de dislocations d’interface selon
cette direction dans le cas des fils. Finalement, nous avons de´montre´ que ces fils
et que ces boˆıtes quantiques non-polaires de GaN plan m pre´sentaient une forte
re´duction du champ e´lectrique interne, comme les boˆıtes de GaN plan a.
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7.1 introduction
Dans le chapitre pre´ce´dent, nous avons e´tudie´ la transition de forme fils-boˆıtes
en fonction de l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN. Dans cette partie, nous allons
nous inte´resser a` la transition de forme boˆıtes-fils que nous avons seulement e´voque´e
pre´ce´demment, et essayer de de´terminer les parame`tres cle´s qui la gouvernent. Cette
e´tude va se diviser en trois sections. Dans la premie`re, nous allons nous concentrer
sur l’e´volution de la morphologie d’un plan de nanostructures de GaN plan m en
fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e, au moyen de statistiques AFM re´alise´es sur
les e´chantillons dont la croissance a e´te´ de´taille´e dans le chapitre pre´ce´dent. Dans
un deuxie`me temps, nous re´aliserons des superre´seaux (SR) de nanostructures de
GaN en faisant varier l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN et/ou l’e´paisseur de
l’espaceur d’AlN, pour de´terminer leur influence respective sur la forme des objets
obtenus. Pour finir, nous allons e´tudier l’effet de la corre´lation verticale sur la
transition boˆıtes-fils.
7.2 Etude quantitative de l’e´volution de la morphologie des na-
nostructures de GaN plan m en fonction de la quantite´ de
matie`re de´pose´e
7.2.1 Statistiques AFM
Afin de comparer l’e´volution de la taille des fils et des boˆıtes de GaN plan m et de mieux
comprendre la transition boˆıtes-fils, une statistique AFM a e´te´ faite sur deux se´ries d’e´chantillons,
en de´posant des quantite´s nominales de GaN (note´es θ) de 3, 5, 7, 10, 15, 20, 25 et 40MC1 sur des
couches tampon d’AlN de 70 ou 300nm d’e´paisseur. Les parame`tres ont e´te´ choisis a` partir des
re´sultats obtenus pre´ce´demment sur les fils ou les boˆıtes de GaN plan m. A partir d’images AFM
re´alise´es sur ces e´chantillons (de´rites section 6.2.2 et 6.3.2), en prenant en compte une centaine
de nanostructures pour chacun, la longueur des fils et des boˆıtes (L selon [1120]), leur largeur (l
selon [0001]), leur hauteur (h selon [1100]), les rapports d’aspect (h/L, h/l) et l’e´volution de l en
fonction de L sont e´tudie´s. Afin de faire la distinction entre les diffe´rentes grandeurs
obtenues en fonction de l’e´paisseur de la couche tampon, nous les noterons Le−n,
le−n et he−n avec e = 70nm ou e = 300nm et n=f (n=b) pour les fils (pour les boˆıtes).
Nous rappelons que la hauteur est mesure´e d’apre`s les profils pris suivant la direction [1120]
et que les fils ont une forme quasi-triangulaire selon cette direction. Leur hauteur est de´finie
1Pour des de´poˆts de 40MC, les morphologies de surface des plans de GaN sont tre`s proches de celles observe´es
pour les couches e´paisses de GaN plan m.
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comme la valeur mesure´e la plus e´leve´e. Nous avons de plus conside´re´ que nous pouvions parler
de boˆıtes tant que le rapport L/l e´tait strictement infe´rieur a` 2 2.
Dans un premier temps, nous allons nous inte´resser aux fils de GaN re´alise´s sur des couches
tampon d’AlN d’e´paisseur 70nm (figures 6.3 (a), et 6.5 (a) pour 3 et 10MC de GaN de´pose´es).
1. L’e´volution de L70−f est repre´sente´e sur la figure 7.1 (a). Pour θ compris entre 3 et 25MC,
L70−f e´volue line´airement de 50 a` 250nm, avec un rapport de 11 entre la longueur et la
quantite´ de GaN de´pose´e. Pour des de´poˆts supe´rieurs (θ = 40MC), L70−f se stabilise a`
300nm. Comme nous l’avons vu dans les chapitres pre´ce´dents, la morphologie du plan de
GaN (figure 6.5 (f)) est alors semblable a` celle d’une couche e´paisse de GaN (figure 4.6 (b)).
2. L’e´volution de l70−f est trouve´e line´aire jusqu’a` des quantite´s de GaN de´pose´es de 40MC
(figure 7.1 (b)). La largeur est de 22nm pour θ=3MC et atteint 75nm pour θ=40MC, ceci
nous donne un rapport de 1.4 entre la largeur et θ.
3. L’e´volution de h70−f est repre´sente´e sur la figure 7.1 (c). La pente de la droite de´crivant
cette e´volution est de 0.28nm/MC et ne concerne que des quantite´s de GaN de´pose´es
infe´rieures ou e´gales a` 10MC. Au-dela` de cette quantite´, la hauteur semble atteindre au
maximum 3.5nm (θ = 25MC) pour rediminuer a` 2.5nm (θ = 40MC). Nous pouvons
remarquer qu’il semble donc exister une saturation de la hauteur moyenne des fils a` une
valeur proche de 2.5nm.
Si nous nous inte´ressons aux re´sultats obtenus sur des couches tampon d’AlN de 300nm
d’e´paisseur, nous devons avant toute chose rappeler qu’il existe trois re´gimes a` distinguer suivant
θ (voir section 6.3.2). Pour θ<7MC (re´gime A), seules des boˆıtes quantiques sont obtenues. Une
bimodalite´ (une distribution de boˆıtes et une distribution de fils) est observe´e lorsque θ est
compris entre 7 et 15MC (re´gime B), et pour finir lorsque θ>20MC, seuls des fils sont obtenus
(re´gime C).
1. L’e´volution de la longueur des nanostructures obtenues est repre´sente´e sur la figure 7.1 (d).
Pour les deux types de nanostructures, nous obtenons une e´volution line´aire de la longueur
en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e avec la seule diffe´rence que les pentes sont de
2.5nm/MC pour les boˆıtes, et de 6nm/MC pour les fils. La longueur des boˆıtes est comprise
entre 22.5nm (θ=3MC) et 52.5nm (θ=15MC) tandis que celle des fils est comprise entre
79nm (θ=7MC) et 300nm (θ=40MC).
2. L’e´volution de la largeur des boˆıtes et des fils est repre´sente´e sur la figure 7.1 (e). Dans le
re´gime A, l300−b est comprise entre 20 et 25nm et e´volue line´airement avec θ, la pente de
cette droite est e´gale a` 1.88nm/MC. Dans le re´gime B, l300−b reste constante a` cette valeur
de 25nm qui est e´galement obtenue pour l300−f dans le meˆme re´gime. Dans le re´gime C,
l300−f augmente line´airement en fonction de θ et la pente obtenue est la meˆme que celle
trouve´e pour les boˆıtes dans le re´gime A.
2Compte tenu des morphologies observe´es, nous nous sommes davantage concentre´s sur l’e´volution de la forme
des boˆıtes que celle des fils, ce qui explique pourquoi les courbes correspondant a` e = 70nm pre´sentent moins de
points que pour e = 300nm.
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3. L’e´volution de la hauteur des nanostructures est repre´sente´e sur la figure 7.1 (f). h300−b
augmente dans les re´gimes A et B de 0.9nm (θ = 3MC) a` 2.1nm (θ = 15MC), elle est
line´aire en fonction de θ et la pente de cette droite est de 0.1nm/MC. Dans le re´gime B,
l’e´volution de h300−f est identique a` h300−b. Dans le re´gime C, nous trouvons une saturation
de la hauteur des fils a` une valeur de 3nm (θ = 20MC), qui rediminue ensuite a` 2.5nm.
Comme dans le cas h70−f , nous pouvons conside´rer que la hauteur des nanostructures
sature a` environ 2.5nm.
Afin de comparer les pentes obtenues, nous noterons ρe−g−n la pente obtenue pour
l’e´paisseur de couche e (70 ou 300nm), la grandeur g (L, l ou h), et la nanostructure
n (n = f pour un fil, n = b pour une boˆıte, n = b − f si nous avons des boˆıtes
et des fils). Les e´volutions des longueurs des nanostructures dans le cas de couches tampon
d’e´paisseur 70nm et dans le cas de couches tampon de 300nm d’e´paisseur sont toutes deux
line´aires, mais pre´sentent des pentes diffe´rentes. ρ70−L−f est presque le double de ρ300−L−f
tandis qu’elle est presque 4 fois plus e´leve´e que ρ300−L−b. Par conse´quent, ces re´sultats montrent
que L70−f est supe´rieure a` L300−b−f jusqu’a` des de´poˆts de 40MC ou` les deux valeurs se rejoignent.
Ceci permet de mettre en e´vidence la diffe´rence de vitesse de croissance et d’e´longation
des nanostructures en fonction de θ et de e.
En ce qui concerne l’e´volution de la largeur, nous trouvons que ρ70−l−f est du meˆme ordre
de grandeur que ρ300−l−f et que ρ300−l−b. Toutefois, pour e = 300nm, nous observons une cassure
dans l’e´volution de la largeur qui stagne a` 25nm. Cette valeur correspond a` la largeur estime´e
du sommet plat des ondulations d’AlN. De meˆme, il est possible que l70−f sature aux environs
de 30nm dans le cas e = 70nm. Un point a` 15MC est manquant et permettrait de mettre en
e´vidence cette rupture de pente dans l’e´volution de la largeur des nanostructures dans tous les
cas. Si l’on conside`re que la largeur maximale des fils est donne´e par celle trouve´e pour les tuiles
des couches e´paisses de GaN et qui vaut 100nm (section 4.4 p.110), alors pour θ = 40MC, les
largeurs des fils (l70−f et l300−f = 75nm) n’ont pas encore atteint leur valeur maximale.
Le point important repose surtout dans notre cas sur la comparaison entre l’e´volution
de la longueur des nanostructures par rapport a` celle de leur largeur. ρ70−L−f est presque 8
fois plus grande que ρ70−l−f , tandis que ρ300−L−b et ρ300−L−f sont respectivement 1.3 et 3.2
fois plus grandes que ρ300−l−b−f . Ceci met en e´vidence que la direction [1120] est une direction
de croissance pre´fe´rentielle compare´e a` la direction [0001] dans les deux cas suivants : lorsque
e = 70nm (quelque soit θ) ou lorsque e = 300nm et θ > 5MC. Toutefois, pour e = 300nm
et dans les re´gimes A et B, ρ300−L−b est comparable a` ρ300−l−b, ce qui, au contraire, montre
que dans ce cas de figure les deux directions sont e´quivalentes, entraˆınant une croissance plus
isotrope des nanostructures.
En ce qui concerne la hauteur des nanostructures, nous trouvons que ρ70−h−f est deux a`
trois fois plus e´leve´e que ρ300−h−b−f . Dans les deux cas, la hauteur sature environ a` 2.5nm a`
des quantite´s de de´poˆt de GaN de 10MC (e = 70nm) et 20MC (e = 300nm). Par conse´quent,
le re´gime de coexistence B boˆıtes-fils (e = 300nm) pre´sente des nanostructures dont la hauteur
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Fig. 7.1: Variation de la longueur (a) et (d), de la largeur (b) et (e) et de la
hauteur (c) et (f) des nanostructures de GaN plan m en fonction de la quantite´
nominale de GaN de´pose´e et de l’e´paisseur e de la couche tampon d’AlN. Les
barres d’erreur correspondent a` la largeur a` mi-hauteur des gaussiennes utilise´es
pour de´terminer les distributions de taille. Pour plus de clarte´, les re´gimes A,B,
et C (e = 300nm) ne sont repre´sente´s qu’en (d). En tirets (traits pleins) sont
repre´sente´es les e´volutions des diffe´rentes grandeurs des fils (des boˆıtes). En
pointille´s sur (c) et (f), est repre´sente´e la hauteur moyenne maximale des
nanostructures. En (e), sont indique´es en points-tirets gras horizontaux les bornes
infe´rieure et supe´rieure de la largeur des ondulations de la surface des couches
e´paisses d’AlN. La limite basse correspond au sommet plat de l’ondulation,
comme de´crit section 3.3.2.
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Fig. 7.2: Variation des rapports d’aspect h/L (a) et (d), h/l (b) et (e), et e´volution
de la largeur en fonction de la longueur (c) et (f) des nanostructures de GaN
plan m suivant la quantite´ nominale de GaN de´pose´e et de l’e´paisseur de la
couche tampon d’AlN. Les abscisses de (c) et (f) sont en log10.
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est infe´rieure a` celle des fils (e = 70nm).
Nous allons maintenant e´tudier l’e´volution des rapports d’aspect de ces nanostructures en
fonction de θ et de e. Dans le cas d’une couche tampon d’AlN d’e´paisseur e = 70nm,
1. Le rapport d’aspect h/L des fils est repre´sente´ sur la figure 7.2 (a). Il est constant de
θ = 3MC a` θ = 10MC, sa valeur est alors de 0.015. Il diminue ensuite faiblement a` 0.005
pour θ = 40MC.
2. Le rapport d’aspect h/l est repre´sente´ sur la figure 7.2 (b). Pour θ compris entre 3 et
10MC, il augmente de 0.015 a` 0.07 puis diminue a` 0.03 pour θ = 40MC.
3. Sur la figure 7.2 (c) est repre´sente´e l’e´volution de la largeur en fonction de la longueur des
fils. Nous pouvons voir que tandis que L70−f augmente de 40 a` 150nm, l70−f augmente
seulement de 25 a` 32nm. Cette courbe permet de mettre en e´vidence le fait que les fils
s’allongent pre´fe´rentiellement selon [1120] plutoˆt que selon [0001]. Toutefois, lorsque les
fils ont atteint une longueur de 300nm, cette dernie`re reste constante tandis que leur
largeur augmente. La morphologie de surface tend alors vers celle d’une couche e´paisse de
GaN plan m.
Si nous nous inte´ressons maintenant au cas e = 300nm :
1. Le rapport d’aspect h/L des boˆıtes et des fils est repre´sente´ sur la figure 7.2 (d). Pour les
boˆıtes, ce rapport est quasiment constant a` une valeur de 0.04 tandis que pour les fils, il
diminue de 0.03 pour θ = 7MC a` 0.0075 pour θ = 40MC.
2. Le rapport d’aspect h/l des boˆıtes et des fils (figure 7.2 (e)) augmente faiblement de 0.04
(θ = 3MC) a` 0.07 (θ = 15MC). Ce rapport est confondu avec celui des fils pour des de´poˆts
de GaN e´gaux ou supe´rieurs a` 7MC. Il semble atteindre une valeur maximale de 0.08 pour
θ = 20MC et rediminue ensuite a` 0.03 pour 40MC.
3. Sur la figure 7.2 (f) est repre´sente´e l’e´volution de la largeur des boˆıtes et des fils en fonction
de leur longueur. On voit clairement que l300−b augmente continuˆment avec L300−b. En ce
qui concerne les fils, l300−f reste quasiment constante a` 25nm alors que L300−f augmente
de 80 (θ = 7MC) a` 140nm (θ = 15MC). Pour des longueurs de fils supe´rieures, comprises
entre 110 et 300nm, la largeur augmente significativement de 25 a` 75nm.
Selon Kern et Mu¨ller [Ker97], en premie`re approximation, la relaxation e´lastique est pro-
portionnelle au rapport d’aspect des boˆıtes quantiques. Les re´sultats obtenus pre´ce´demment
sur les rapports d’aspect h/L et h/l permettent donc de comparer la relaxation des boˆıtes (ou
des fils) selon les deux directions [0001] et [1120], en supposant que cette relaxation n’est que
d’origine e´lastique. Afin de simplifier l’e´criture, nous noterons les rapports d’aspect
(h/L)e−n et (h/l)e−n avec e = 70 ou 300, n=f (n=b) dans le cas d’un fil (d’une boˆıte).
Dans le re´gime de coexistence boˆıtes-fils (re´gime B), nous noterons le rapport d’as-
pect des fils (h/L)300−f et (h/l)300−f .
Si nous comparons (h/L)70−f a` (h/l)70−f , la relaxation des fils serait plus e´leve´e selon
[0001] que selon [1120]. Si nous nous inte´ressons aux boˆıtes, (h/L)300−b est le´ge`rement infe´rieur
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a` (h/l)300−b, ce qui tendrait a` prouver que la relaxation est le´ge`rement plus e´leve´e selon [0001]
que selon [1120] (en accord avec les re´sultats de la section 6.10.1). Si l’on compare ces rapports
d’aspect entre fils et boˆıtes, (h/L)300−b est presque trois fois plus e´leve´ que (h/L)70−f . Les
boˆıtes seraient plus relaxe´es que les fils selon [1120], ce qui est contraire a` ce que nous avons
trouve´ pre´ce´demment (section 6.10.1) et peut donc traduire le fait que dans ce cas, la relaxa-
tion e´lastique ne doit pas eˆtre conside´re´e comme le seul processus de relaxation. Ce re´sultat est
cohe´rent avec la relaxation plastique constate´e pour les fils (avec la pre´sence de dislocations d’in-
terface) dans la section 6.10.1. En ce qui concerne le rapport h/l, (h/l)300−b (0.04) est supe´rieur
a` (h/l)70−f (0.015) pour θ = 3MC, mais pour des de´poˆts supe´rieurs, les valeurs se rejoignent.
Ce re´sultat est en accord avec une relaxation comparable entre fils et boˆıtes selon c, comme
constate´ pre´ce´demment (section 6.10.1). Si maintenant, nous comparons les rapports d’aspect
pour les boˆıtes et fils lorsque e = 300nm, (h/L)300−b reste toujours supe´rieur a` (h/L)300−f alors
que (h/l)300−b et (h/l)300−f sont comparables. Une fois de plus ceci tendrait a` de´montrer que
les processus de relaxation des fils sont diffe´rents de ceux des boˆıtes selon [1120], mais sont
comparables selon [0001].
7.2.2 Evolution de la densite´ des nanostructures en fonction de θ
Avant de nous inte´resser plus en de´tail a` la transition boˆıtes-fils, nous devons dans un
premier temps ve´rifier que cette diffe´rence de morphologie boˆıtes-fils n’est pas due a` des quantite´s
de GaN de´pose´es diffe´rentes. Nous devons donc de´terminer la densite´ des nanostructures et leur
volume. Or en comparant les dimensions des fils a` celles des boˆıtes, il apparaˆıt que la diffe´rence
majeure entre ces deux types de structures se situe au niveau de leur longueur, de´finie selon la
direction [1120].
  























Couverture de GaN [MC]
1010x
Fig. 7.3: Evolution de la densite´ des
fils (triangles pour e = 70nm et
losanges pour e = 300nm) et des
boˆıtes (carre´s pleins) en fonction
de la quantite´ nominale de GaN
de´pose´e.
Leur largeur et leur hauteur sont en effet semblables pour les meˆmes de´poˆts de GaN
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(section 7.2.1 et figure 7.1). Compte tenu de ce re´sultat, pour les meˆmes de´poˆts de GaN, et
lorsque la distinction fils-boˆıtes est e´vidente (θ = 3MC a` 15MC), la densite´ de fils (note´e d70−f )
devrait eˆtre infe´rieure a` celle des boˆıtes (d300−b) ou du me´lange boˆıtes-fils (d300−b+d300−f ), et
la densite´ de nanostructures devrait eˆtre inversement proportionnelle a` leur longueur.
Les re´sultats obtenus sur la densite´ des nanostructures en fonction du nombre de mo-
nocouches de GaN de´pose´ et suivant l’e´paisseur de la couche tampon sont repre´sente´s sur
la figure 7.3. Pour des de´poˆts de 3MC a` 40MC, la densite´ des fils diminue de 3.5 1010.cm−2
a` 6 109.cm−2. La densite´ des boˆıtes est e´gale a` 7.5 1010.cm−2 (θ = 3 et 5MC), puis dimi-
nue a` 5 1010.cm−2 (θ = 7MC) paralle`lement avec l’apparition de fils dont la densite´ est de
1.9 1010.cm−2. Pour θ = 10MC, d300−b diminue toujours tandis que d300−f augmente. Les deux
densite´s sont ensuite comparables pour θ = 15MC avec une valeur de 1.5 1010.cm−2. Pour des
de´poˆts supe´rieurs, nous n’avons plus que des fils et df est inde´pendante de e (d70−f et d300−f
sont quasiment e´gales).
Nous avons ensuite compare´ les rapports d70−f/d300−b a` L300−b/L70−f . Pour cette e´tude,
pour θ = 10MC, nous avons pris une valeur moyenne de L300−b en ponde´rant L300−b et L300−f
par leur densite´ respective. Les re´sultats sont repre´sente´s sur la figure 7.4. Pour les de´poˆts de
GaN ne donnant lieu qu’a` la croissance de fils ou qu’a` la croissance de boˆıtes, les deux rap-
ports sont remarquablement proches voire meˆme confondus. Seuls les rapports obtenus pour
θ = 10MC sont e´loigne´s, ce qui s’explique par le fait que la valeur retenue pour L300−b soit
une valeur ponde´re´e. Ce re´sultat permet de ve´rifier que nous avons bien conservation du bilan
de matie`re dans nos re´sultats et que la diffe´rence de forme observe´e fils-boˆıtes, pour θ = 3 ou
5MC, ne de´pend pas d’une e´ventuelle diffe´rence de quantite´ de´pose´e. Ceci permet e´galement de
confirmer que la diffe´rence fils-boˆıtes se situe au niveau de leur longueur comme nous l’avons
implicitement suppose´ lorsque nous avons de´fini nos nanostructures de GaN plan m au moyen
des termes de fils et boˆıtes.
  



























Couverture de GaN [MC]
Fig. 7.4: Rapports d300−b/d70−f
(cercles noirs) et L70−f/L300−b
(triangles ouverts) en fonction
de la quantite´ nominale de
GaN de´pose´e.
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7.2.3 Discussion sur la transition boˆıtes-fils
Les re´sultats de´ja` obtenus, a` la fois sur les couches e´paisses et les fils de GaN plan m,
permettent de mettre en avant trois parame`tres cle´s qui peuvent induire ou favoriser l’e´volution
des boˆıtes en fils. Celle-ci peut eˆtre due a` :
1. l’anisotropie de la morphologie de la couche tampon d’AlN,
2. une diffusion de surface anisotrope du GaN plan m, favorisant sa croissance voire la coa-
lescence des boˆıtes dans une direction donne´e,
3. une taille limite de boˆıtes correspondant a` une forme d’e´quilibre au-dela` de laquelle il est
plus favorable e´nerge´tiquement parlant d’e´voluer en fils.
Nous allons commenter ces trois points successivement.
1. Il se peut effectivement que l’AlN, de par son ondulation, favorise la croissance des boˆıtes
dans une direction donne´e. Lors de de´poˆts de GaN, les boˆıtes verraient leur longueur et
leur largeur augmenter jusqu’a` ce que la limite late´rale selon [0001] de´termine´e par le
sommet de l’ondulation de l’AlN, qui est d’environ 30nm (section 3.3.2), soit atteinte.
Le GaN pre´fe´rerait ensuite croˆıtre selon la direction [1120] ne pre´sentant pas ou peu de
modulations d’amplitude.
2. La diffe´rence de parame`tre de maille dans le plan GaN/AlN est anisotrope. Son e´volution
a permis d’expliquer pre´ce´demment la transition fils-boˆıtes tandis que l’anisotropie de dif-
fusion de surface a e´te´ avance´e pour justifier la morphologie de surface des couches e´paisses
de GaN. Si seule la diffusion de surface anisotrope dominait la forme des nanostructures de
GaN, celles-ci s’allongeraient selon la direction [1120] sans voir ne´cessairement leur largeur
augmenter, ou alors la longueur e´voluerait bien plus vite que la largeur. C’est ce que nous
observons notamment pour les fils (e = 70nm) pour lesquels une nette diffe´rence entre
la vitesse d’e´longation et la vitesse d’e´largissement est visible, tandis que cette diffe´rence
s’amenuise nettement dans le cas des boˆıtes. L’anisotropie de diffusion de surface ou la
coalescence des boˆıtes permettent d’expliquer une e´longation mais ne permettent pas d’ex-
pliquer pourquoi la morphologie de type boˆıte perdure pour des de´poˆts de GaN de plus de
15MC, et ce malgre´ la formation simultane´e de fils et la densite´ e´leve´e de ces nanostruc-
tures.
3. Nous avons de´montre´ pre´ce´demment (section 6.10.1) que, d’une part, la forme d’e´quilibre,
pour un de´poˆt de GaN donne´ de´pendait de l’e´tat de contrainte de la couche tampon et
que, d’autre part, la relaxation des boˆıtes (e = 300nm) e´tait semblable a` celle des fils
(e = 70nm) selon c, tandis que selon [1120], les boˆıtes e´taient moins relaxe´es que les fils.
Cette diffe´rence a e´te´ attribue´e notamment a` la pre´sence de dislocations a` l’interface (fils de
GaN)/AlN selon [1120]. Ce re´sultat n’est valable que pour la comparaison fils (e = 70nm)
et boˆıtes (e = 300nm), car nous ne connaissons pas la diffe´rence de relaxation des boˆıtes
et des fils obtenus sur une couche tampon d’e´paisseur supe´rieure a` 300nm lors du re´gime
de bimodalite´ (5 < θ < 20MC). On peut donc supposer dans un premier temps, que dans
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le cas e = 300nm, la formation de surfaces libres (formation de boˆıtes) est plus favorable
e´nerge´tiquement que l’introduction de dislocations (fils). A priori, l’allongement des boˆıtes
en fils ne permettrait pas de diminuer efficacement l’e´nergie e´lastique emmagasine´e car
cette transition de forme irait de pair avec une limitation de la surface libre dans une
direction. De plus, nous n’assistons pas a` une transition brusque boˆıtes-fils, mais nous
observons plutoˆt une bimodalite´ constitue´e de ces deux types de nanostructures. Si la
forme fil e´tait la forme d’e´quilibre, il n’y aurait aucune raison a priori pour que les boˆıtes
forme´es au de´part (θ = 3MC) n’e´voluent pas tout de suite en fils a` partir de de´poˆts plus
e´leve´s (θ = 5MC) pour ne pre´senter que ce type de morphologie. Ceci nous pousse a`
supposer qu’il existe bien des parame`tres limites au-dela` desquels la transition boˆıtes-fils
a lieu, comme par exemple, un volume critique des boˆıtes, qui peut e´ventuellement eˆtre
la frontie`re entre deux re´gimes de relaxation diffe´rents, majoritairement e´lastique (boˆıtes)
ou majoritairement plastique (fils). On peut donc a` ce niveau le´gitimement se demander :
(a) Existe-t-il une taille limite des boˆıtes de GaN plan m au-dessus de laquelle des fils se
forment ?
(b) Qu’implique cette taille critique ? Cette taille limite correspond-elle a` des processus
de relaxation diffe´rents entre boˆıtes et fils ?
Des e´tudes the´oriques concernant les transitions de forme en fonction du volume des nano-
structures ont e´te´ mene´es par Tersoff et Tromp [Ter93]. Ces auteurs montrent qu’apre`s
formation de boˆıtes (nanostructures syme´triques) par le mode de croissance SK pour
relaxer la contrainte lors du de´poˆt d’une quantite´ donne´e de matie`re, il peut eˆtre plus
favorable e´nerge´tiquement pour la boˆıte, dont le volume augmente pour des quantite´s
de´pose´es supe´rieures, de modifier sa forme et de ne grossir que dans une direction donne´e
(et aboutir a` des formes asyme´triques), a` condition bien suˆr que la diffusion des adatomes
en surface le permette. Ceci a e´te´ observe´ expe´rimentalement par Mo et al. [Mo90] pour
la croissance de Ge sur Si (001). Il est a` noter que l’inverse a e´galement e´te´ observe´ pour
du ErSi2/Si(001) [Zhu06], c’est-a`-dire que des fils se forment pour une e´paisseur donne´e
puis e´voluent en boˆıtes pour des quantite´s de´pose´es supe´rieures. Tersoff et Tromp [Ter93]
ont e´tudie´ l’e´nergie volumique d’un ıˆlot (de largeur l, hauteur h et longueur L) avec des
facettes syme´triques pre´sentant un angle β avec le plan de base. L’e´nergie par unite´ de
volume de l’ˆılot de´pend des e´nergies de surface et d’interface ainsi que de la diffe´rence
d’e´nergie e´lastique entre celle d’une surface 2D et celle de l’ˆılot. Dans ce mode`le, seule la
relaxation e´lastique est prise en compte. Les auteurs trouvent que l’e´nergie volumique est
minimise´e lorsque l = L = α0. Cette grandeur de´pend entre autre du rapport entre un
terme correspondant a` l’e´nergie de surface et un terme correspondant a` l’e´tat de contrainte
de l’ˆılot, en supposant que la contrainte subie par l’ˆılot dans le plan soit isotrope.3 Cette
taille repre´sente le meilleur compromis e´nerge´tique entre e´nergie de formation de sur-
face et minimisation de l’e´nergie e´lastique emmagasine´e dans l’ˆılot. Si l’e´nergie de surface
3Aucune anisotropie de contrainte n’est introduite dans ce mode`le.
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est supe´rieure au terme d’e´nergie e´lastique, alors α0 devient tre`s grand tandis que si le
phe´nome`ne inverse se produit, le minimum d’e´nergie est obtenu avec la formation de nom-
breux petits ıˆlots. Le mode`le de´veloppe´ par les auteurs permet d’expliquer, entre autre,
la diffe´rence de forme observe´e entre les fils obtenus sur des couches tampon d’e´paisseur
70nm et les boˆıtes obtenues sur des couches tampon de 300nm d’e´paisseur et d’expliquer
pourquoi la croissance de boˆıtes quantiques de GaN plan m a toujours abouti a` des plans
de boˆıtes relativement petites et tre`s denses. Ceci vient e´tayer la discussion entame´e dans
le chapitre pre´ce´dent sur la transition fils-boˆıtes et confirme que l’e´tat de relaxation des
couches d’AlN plan m influence directement la morphologie des nanostructures de GaN.
L’e´tude se poursuit sur le fait que α0 = l = L est une taille optimale et qu’au-dela`, une
transition vers une forme rectangulaire est privile´gie´e. Celle-ci se produirait de`s que le
diame`tre de l’ˆılot de´passerait α0 d’un facteur e = 2.71. Au-dela`, l reprendrait une valeur
de α0 tandis que L augmenterait. La plupart des groupes observant une transition de






















Fig. 7.5: Evolution de la longueur et de la largeur des nanostructures de
GaN plan m en fonction de leur aire, pour une couche tampon de 300nm
d’e´paisseur et des de´poˆts de GaN variant de 3 a` 40MC.
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en fonction de l’aire des nanostructures (pour e = 300nm) sur la figure 7.5. La transition
de forme est visible a` partir de la bifurcation de L et l en deux branches distinctes et
correspond a` une aire A de 1490nm2. Les nanostructures dont l’aire est infe´rieure a` cette
valeur sont assimile´es a` des boˆıtes. Au-dela` de cette aire, un saut dans la longueur, qui
atteint une valeur de 81nm, est observe´, tandis que la largeur des nanostructures reste a`
25nm. L’aire obtenue pour ces valeurs est de 2000nm2 et correspond a` une forme fils.
A partir de ces valeurs, nous constatons qu’un saut dans l’aire des nanostructures est
pre´sent et correspond bien a` une diffe´rence de morphologie. Nous pouvons conclure que la
forme boˆıtes est favorise´e jusqu’a` une aire de 1500nm2, et que, si celle-ci est de´passe´e,
la forme fils dont l’aire est au minimum de 2000nm2 est privile´gie´e. Le mode`le pro-
pose´ suppose que l’angle β est le meˆme pour les quatre facettes et que la hauteur h
est constante. Or nos nanotructures pre´sentent des facettes asyme´triques marque´es (β
diffe´rents) (section 6.6), et h e´volue le´ge`rement avec la quantite´ de GaN de´pose´e. Toute-
fois, les travaux mene´s par Tersoff et Tromp sont cohe´rents avec les observations que nous
avons faites sur les nanostructures de GaN plan m et permettent d’expliquer simplement la
transition boˆıtes-fils en conside´rant uniquement les e´nergies de surface et l’e´nergie e´lastique
emmagasine´e dans les boˆıtes. Ceci permet de re´pondre a` la question #a et d’e´tablir que
la taille limite des boˆıtes est d’environ 1500nm2.
Toutefois, ce mode`le ne s’applique que dans le cas de relaxation purement e´lastique des
boˆıtes. Or nous avons mis en e´vidence la pre´sence e´ventuelle de dislocations d’interface dans
nos fils obtenus pour des de´poˆts de GaN de 15MC (section 6.10.2). Il est donc e´galement
probable que cette modification de forme soit lie´e a` une modification du processus de re-
laxation.
Un autre mode`le de´veloppe´ par Mu¨ller et Kern [Mu¨l00] e´tudie les e´volutions de la forme
d’e´quilibre de nanostructures en fonction des e´nergies de surface, des e´nergies e´lastique
et plastique. Ce mode`le n’est de´veloppe´ que dans le cas d’une croissance Volmer-Weber
et pour des ıˆlots syme´triques mais certaines ide´es cle´s peuvent e´tayer la discussion. Selon
eux, la forme d’e´quilibre d’un ıˆlot change continuˆment avec l’augmentation de son vo-
lume. La formation de facettes, donc la cre´ation de surfaces libres, permet de diminuer
l’e´nergie e´lastique emmagasine´e dans les ıˆlots. Cependant, l’augmentation du volume peut
s’accompagner d’une accumulation d’e´nergie e´lastique qui, a` partir d’une taille critique,
peut devenir trop importante. L’introduction de dislocations dans le syste`me serait alors
plus favorable. Chaque nouvelle dislocation diminue le de´saccord de parame`tre de maille
entraˆınant une diminution du rapport h/L, donc un aplanissement des nanostructures. La
relaxation plastique peut donc e´galement expliquer la modification brutale de la forme
d’e´quilibre de nos boˆıtes de GaN plan m. Les rapports d’aspect obtenus pre´ce´demment
(figure 7.2 (d) et (e)) ainsi que leur e´volution, devraient nous permettre de de´terminer une
e´ventuelle quantite´ de GaN a` partir de laquelle se produit une modification des processus
de relaxation.
Ainsi, les diminutions de (h/L)70−f et de (h/L)300−f tendraient a` prouver que nous avons
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formation de dislocations a` l’interface selon [1120] dans les fils a` partir de de´poˆts de l’ordre
de 7 a` 20MC. Au contraire, pour les boˆıtes, nous avons trouve´ que (h/L)300−b e´tait quasi-
constant, nous pouvons supposer que celles-ci sont exemptes de dislocations d’interface
selon [1120]. En ce qui concerne h/l, dans tous les cas, ce rapport augmente jusqu’a` des
de´poˆts de GaN de 15MC, en accord avec une augmentation de la relaxation e´lastique, mais
au-dela` de ces 15MC, le rapport diminue ce qui peut eˆtre signe de formation de dislocations
selon [0001].
Cette description de la transition boˆıtes-fils par une relaxation plastique au-dela` d’une
aire critique des boˆıtes entraˆınant un aplanissement de ces dernie`res et leur e´volution en
fils, permettrait de re´pondre a` la question #b. Toutefois, comme explique´ pre´ce´demment,
les dislocations n’ont e´te´ observe´es que pour des fils obtenus pour des quantite´s de GaN
de´pose´es de 15MC. Il est donc difficile d’affirmer que cette transition est bien due a` l’in-
troduction seule de dislocations. Ce dernier point ne´cessite de plus amples e´tudes.
Les deux approches propose´es par Tersoff et Tromp [Ter93] et Mu¨ller et Kern [Mu¨l00]
semblent donc comple´mentaires.
– En effet, nous avons bien observe´ une bifurcation de l’e´volution de la largeur et de la
longueur des nanostructures en fonction de leur taille comme suppose´ par Tersoff et
Tromp en ne conside´rant que la relaxation e´lastique.
– La diminution du rapport d’aspect des fils h/L alors que celui des boˆıtes reste constant
est compatible avec une relaxation plastique facilite´e dans les fils selon [1120].
A partir de toutes les donne´es recueillies sur la transition de forme boˆıtes-fils, nous pouvons
supposer que ces deux mode`les de modification de la morphologie des nanostructures
s’appliquent pour notre syste`me a` base de GaN/AlN plan m, a` savoir :
(a) Sur une couche tampon de 300nm d’e´paisseur et pour des de´poˆts de GaN θ < 7MC,
une transition SK aboutit a` la formation de boˆıtes quantiques. Cette forme boˆıte est
la forme d’e´quilibre permettant au mieux de relaxer la contrainte de manie`re e´lastique
selon [1120] et ce jusqu’a` une aire de l’ordre de 1500nm2.
(b) Au-dela` de cette aire, la formation de facettes supple´mentaires (relaxation e´lastique)
ne permet pas de diminuer suffisamment l’e´nergie e´lastique emmagasine´e dans les
boˆıtes contrairement a` la relaxation plastique par formation de dislocations selon
[1120], qui serait moins couˆteuse en e´nergie et serait donc plus favorable.
(c) Cette relaxation plastique s’accompagne d’un changement de forme boˆıte-fil, et per-
mettrait d’obtenir des fils de GaN plan m plus relaxe´s que les boˆıtes.
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7.3 Etude de superre´seaux de nanostructures de GaN plan m
et controˆle de la transition boˆıtes-fils.
Nous avons e´tudie´ pre´ce´demment le roˆle de l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN et le
roˆle de la quantite´ de GaN de´pose´e sur la morphologie des nanostructures de GaN plan m. La
relaxation de la couche tampon influence directement la morphologie des nanostructures, il est
donc raisonnable de penser que l’e´tat de contrainte de l’espaceur d’AlN entre deux plans de na-
nostructures puisse e´galement influencer la morphologie de celles-ci. Il a e´te´ montre´ dans le cas
des boˆıtes de GaN plan c que la recroissance d’AlN sur des boˆıtes entraˆıne une recontrainte des
nanostructures dans le plan de croissance, contrairement a` ce qu’on onserve pour le plan en sur-
face qui est presque comple`tement relaxe´ [Sar04]. De plus, ce recouvrement par de l’AlN entraˆıne
une diminution de la taille des boˆıtes [Gog04b], ceci e´tant duˆ a` l’e´change entre une monocouche
d’atomes de Ga et d’Al lors du recouvrement. La liaison Al-N est en effet plus stable thermo-
dynamiquement que la liaison Ga-N. L’AlN entre deux plans de boˆıtes (pour des e´paisseurs de
l’ordre de 9nm) est contraint entre le sommet et le bas de boˆıtes et est presque comple`tement
relaxe´ entre deux couches de mouillage. Lorsque l’e´paisseur de l’espaceur est infe´rieure a` 8nm, les
boˆıtes s’alignent verticalement d’un plan a` l’autre : les boˆıtes sont dites corre´le´es verticalement.
Un champ de de´formation est induit dans l’espaceur situe´ au-dessus des boˆıtes du plan n, et
constitue une zone privile´gie´e pour la nucle´ation des boˆıtes du plan n+1. Il a e´te´ montre´, pour
les boˆıtes plan c corre´le´es, qu’il existe un re´gime stationnaire (apre`s environ 10 plans) a` partir
duquel la distribution en taille des boˆıtes et leur densite´ s’homoge´ne´isent [Gog04a]. Ce type de
re´sultats a e´galement e´te´ mis en e´vidence pour les fils de InAs/InAlAs/InP(001) [Bra00, Sun04]
ou` l’e´paisseur de l’espaceur joue un roˆle sur la morphologie des fils et leurs dimensions.
Il est important de noter que la corre´lation de ce type d’objets n’est pas ne´cessairement
verticale mais peut eˆtre incline´e d’un angle arbitraire par rapport a` la verticale. Cet angle de´pend
du syste`me e´tudie´ [Hol99] : la corre´lation d’un plan de boˆıtes a` l’autre se fait verticalement dans
le cas des boˆıtes de Ge/Si [Gor98, LT99, Sch97] ainsi que dans le cas d’ˆılots d’InAs/GaAs [Sol96],
mais dans le cas des fils InAs/InAlAs/InP(001) [Bra00], la corre´lation se fait environ a` 45° et est
attribue´e aux fluctuations de composition de l’espaceur d’InAlAs [Pri01] qui entraˆınent des zones
riche In en forme de V au-dessus des boˆıtes. Dans le cas de SR de boˆıtes de PbSe/Pb1−xEuxTe,
il est possible d’obtenir un re´seau trigonal face centre´e de boˆıtes en fonction de la taille de l’es-
paceur [Spr98, Pin99, Spr00]. Il existe e´galement des cas pour lesquels l’angle de la corre´lation
est lie´ a` la forme des objets re´alise´s. Gutierrez et al. [Gut03] se sont inte´resse´s a` l’empilement
de plans de fils d’InAs dans InP, pre´sentant des formes syme´triques et asyme´triques. Lorsque le
premier plan du SR est un fil syme´trique (asyme´trique) et que l’e´paisseur de l’espaceur d’InP
est de 5 a` 10nm, l’alignement des plans de´vie d’un maximum de 5° (35°) de la verticale. Les
auteurs ont relie´ cette diffe´rence d’alignement a` la diffe´rence de forme des fils d’InAs, estimant
que la contrainte maximale de l’espaceur d’InP se trouve au-dessus de la hauteur maximale du
fil, qui constitue un site de nucle´ation pre´fe´rentiel.
Cette liste non exhaustive de re´sultats obtenus sur des SR de boˆıtes ou de fils de diffe´rents
205
Chapitre 7 Transition Boˆıtes-Fils
mate´riaux, justifie a` elle seule l’inte´reˆt que nous allons porter par la suite sur les SR de nano-
structures de GaN plan m. L’e´tude de ces SR devrait nous permettre de confirmer les hypothe`ses
formule´es sur les transitions fils-boˆıtes et boˆıtes-fils. Nous allons ainsi nous inte´resser aux trois
points suivants :
1. En modifiant la taille de l’espaceur d’AlN, pouvons nous controˆler la morphologie des
nanostructures et maˆıtriser les transitions fils-boˆıtes et inversement ?
2. Si le premier point est ave´re´, a` partir de quel plan la morphologie change-t-elle ? Ce chan-
gement est-il progressif ?
3. L’angle d’alignement des nanostructures est-il influence´ par la forme asyme´trique (syme´-
trique) des fils (boˆıtes) ?
A partir des re´sultats obtenus sur les SR de boˆıtes de GaN plan c ; pour lesquels on
observe une corre´lation verticale et une se´lection de la taille de boˆıtes pour des tailles de spa-
cers infe´rieures a` 8nm [Wid98] [Gog04a], et d’apre`s les re´sultats obtenus sur d’autres syste`mes
pre´sentant des SR de fils quantiques [Bra00], deux se´ries d’e´chantillons de SR de 25 empile-
ments de GaN/AlN (+1 plan en surfacede GaN), avec des de´poˆts de 5MC de GaN espace´s par
4 a` 20nm d’AlN ont e´te´ re´alise´es a` des tempe´ratures de substrat de 730°C. Ces deux se´ries se
distinguent par l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN sur laquelle est re´alise´e le premier plan :
70 ou 300nm.
7.3.1 De´termination de la pe´riode des SR
Avant toute chose, il est important de caracte´riser la pe´riode de ces SR. Nous les avons
donc e´tudie´s par XRD au moyen de scans 2θ/θ effectue´s sur la raie (3300) du SiC et de l’AlN.
Un exemple de deux scans 2θ/θ re´alise´s sur deux e´chantillons comparables en terme de pe´riode,
et dont la seule diffe´rence se situe au niveau de l’e´paisseur de leur couche tampon, est repre´sente´
sur la figure 7.6. Sur celle-ci sont indique´s les pics correspondant au SiC, a` la couche tampon
d’AlN, et aux SR d’ordre +1, 0, -1, -2 et -3, ce qui permet de ve´rifier que la diffe´rence entre ces
deux e´chantillons se situe principalement au niveau du signal de la couche tampon d’AlN.
Le tableau 7.1 re´capitule les pe´riodes des SR (pSR) ainsi que les e´paisseurs pAlN et pGaN
(avec pAlN+ pGaN=pSR). pSR est obtenu en mesurant l’espacement entre les pics d’ordre -1,
-2, -3 etc... A partir des re´sultats TEM obtenus sur un SR de fils-boˆıtesS2540, nous avons pu
estimer les e´paisseurs de GaN et de l’espaceur d’AlN a` environ 1.1nm et 22nm. Ces re´sultats
sont cohe´rents avec les mesures de pe´riode effectue´es par XRD. Nous avons donc suppose´ que
cette e´paisseur de GaN e´tait la meˆme pour tous les SR, ce qui nous a permis de de´termine´ pAlN
pour tous les e´chantillons.
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Fig. 7.6: Scans 2θ-θ re´alise´s sur deux SR de nanostructures de GaN/AlN plan m
dont l’espaceur d’AlN est d’environ 10nm mais re´alise´s sur une couche tampon de
e = 70nmS2539 et e = 300nmS2542. Les scans sont corrige´s du de´calage e´ventuel de la
raie du SiC.
Couche tampon SR Morphologie
pSR (±1) [nm] pAlN [nm] pGaN [nm] 1er plan plan surface
70nm
4.4S2544 3.3 1.1 fils fils
11.3S2539 10.2 1.1 fils fils+boˆıtes
22S2540 20.9 1.1 fils boˆıtes
300nm
4.1S2653 3 1.1 boˆıtes fils
11.1S2542 10 1.1 boˆıtes fils+boˆıtes
20.5S2652 19.4 1.1 boˆıtes boˆıtes
Tab. 7.1: Pe´riodes des SR de GaN/AlN plan m et morphologies des
nanostructures obtenues pour le premier plan du SR et le 26e`me plan (en surface)
en fonction des e´paisseurs de la couche tampon et des espaceurs d’AlN.
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7.3.2 Transition fils-boˆıtes : SR de´bute´ sur une couche tampon d’AlN de
70nm d’e´paisseur
Lorsque le SR est commence´ sur une couche d’AlN avec e = 70nm, le premier plan obtenu
est un plan de fils de GaN comme nous l’avons vu pre´ce´demment (section 6.2.1) et comme
constate´ in situ par RHEED. Lorsque la taille de l’espaceur d’AlN est infe´rieure ou e´gale a`
10nm, tous les plans re´alise´s ont un diagramme RHEED similaire a` ceux visualise´s en pre´sence
de fils de GaN plan m. Ce re´sultat est confirme´ par l’observation par AFM de fils en surface
apre`s 25 empilements (figure 7.7 (a) et (b)). Compare´ aux re´sultats obtenus sur des plans uniques
de 5MC de GaN e´pitaxie´s sur des couches tampon d’AlN de 70nm pour lesquels la longueur
(hauteur ;largeur) des fils est trouve´e e´gale a` 100nm (1.5nm ;25nm), dans le cas de SR, cette
longueur est e´gale a` 250nm pour pAlN = 3.5nm (4.5nm ;50nm) et 200nm pour pAlN = 10nm
(3nm ;40nm). La densite´ des fils est trouve´e respectivement e´gale a` 7 109.cm−2 et 6 109.cm−2
pour les SR contre 3.5 1010.cm−2 pour le plan unique.
Lorsque la taille de l’espaceur est de 20nm, nous obtenons une transition fils-boˆıtes pour
un nombre de pe´riodes correspondant a` une e´paisseur de couche de 300nm. Au-dela` de cette
e´paisseur, la morphologie type boˆıte est observe´e (figure 7.7 (c)). Ces boˆıtes quantiques ont
des longueur et largeur de 30nm, et des hauteurs de 1.5nm. La densite´ est trouve´e e´gale a`
6.6 1010.cm−2, soit l’ordre de grandeur d’un plan unique de boˆıtes pour un de´poˆt de 5MC de
GaN sur e = 300nm.
Par conse´quent, nous constatons que pour des espaceurs d’AlN d’e´paisseur infe´rieure ou
e´gale a` 10nm, une augmentation de la taille des fils lie´e a` une baisse de leur densite´ d’un facteur
5 par rapport a` un plan unique a lieu. Nous pouvons remarquer e´galement qu’en diminuant la
taille de l’espaceur de 10 a` 3.5nm, la longueur des fils semble augmenter. Ceci peut s’expliquer
de la meˆme manie`re que ce qui a de´ja` e´te´ vu pour des SR plan c, a` savoir que la diminution de
la taille de l’espaceur d’AlN va de pair avec un e´tat de contrainte de l’espaceur d’AlN au-dessus
des objets qui favorise leur nucle´ation et permet une se´lection en taille.
7.3.3 Transition boˆıtes-fils : SR de´bute´ sur une couche tampon de 300nm
d’e´paisseur
De la meˆme manie`re que pre´ce´demment, des SR de nanostructures de GaN dans AlN
ont e´te´ re´alise´s en de´butant le premier plan de GaN sur une couche tampon d’AlN de 300nm
d’e´paisseur. Dans tous les cas, le diagramme RHEED du premier plan correspond bien a` celui
observe´ en pre´sence de boˆıtes de GaN comme nous l’avons vu section 6.2.1. Lorsque pAlN est
e´gale a` 3nm, nous obtenons rapidement un diagramme RHEED de fils apre`s environ 4 a` 10
empilements. L’observation a` l’AFM du plan de surface (figure 7.8 (a)) re´ve`le la pre´sence de
fils de 200nm de long, 2.7nm de haut et 40nm de large. Si pAlN est augmente´e a` 10nm, nous
obtenons a` nouveau des fils (figure 7.8 (b)) d’environ 150nm de long, 5nm de haut et 50nm
de large. Cependant, lorsque pAlN est e´gale a` 19.4nm, le plan en surface ne contient que des
boˆıtes (figure 7.8 (c)). Celles-ci ont un diame`tre de 30nm et des hauteurs de 2nm. Pour ces trois
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Fig. 7.7: Images AFM en 1x1µm2 du plan de surface des SR (26 plans) avec une
couche tampon d’AlN de de´part de l’ordre de 70nm et des plans se´pare´s par des
e´paisseurs d’AlN de (a) 3.3nmS2544 (RMS 2.3nm), (b) 10.2nmS2539 (RMS 2.5nm) et
(c) 19.4nmS2540 (RMS 3.5nm). Pour chaque figure, un profil d’une nanostructure
est pris selon [1120] (a` gauche) et selon [0001] (a` droite).
valeurs de pAlN (3, 10 et 19.4nm), la densite´ des nanostructures est trouve´e respectivement e´gale
a` 1.6 1010.cm−2, 1.1 1010.cm−2, et 6 1010.cm−2.
7.3.4 Discussion
Les re´sultats obtenus ci-dessus mettent en e´vidence le roˆle de l’espaceur d’AlN sur la
morphologie des nanostructures forme´es et sur le controˆle des transitions de forme boˆıtes-fils et
fils-boˆıtes.
1. Transition boˆıtes-fils : lorsque la taille de l’espaceur est infe´rieure a` 10nm, la croissance
de fils est favorise´e. Dans le cas ou` e = 70nm, l’e´paisseur totale du SR n’atteint pas
l’e´paisseur critique de 300nm. On pourrait donc supposer que la raison pour laquelle nous
n’observons pas de boˆıtes est que l’e´paisseur totale de la couche est infe´rieure a` l’e´paisseur
critique permettant d’induire la transition fils-boˆıtes. Toutefois, le SR re´alise´ sur une couche
tampon d’AlN d’e´paisseur e = 300nm et avec un espaceur pAlN = 3nm pre´sente bien des
fils de GaN ce qui permet de confirmer que meˆme si nous avions re´alise´ un nombre supe´rieur
de plans et donc de´passe´ l’e´paisseur critique, des fils auraient e´te´ obtenus. Pour ces faibles
e´paisseurs d’espaceur d’AlN, nous constatons donc une transition boˆıtes-fils qui peut eˆtre
lie´e a` l’augmentation de la taille des boˆıtes par corre´lation verticale jusqu’a` leur taille
critique au-dessus de laquelle des fils sont pre´fe´rentiellement forme´s (section 7.2.3).
2. Transition fils-boˆıtes : pour finir, lorsque pAlN est de l’ordre de 20nm ou plus, et apre`s
26 empilements, nous obtenons des boˆıtes de GaN dans tous les cas. L’e´paisseur du SR
joue un roˆle de´terminant au meˆme titre que l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN car un
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Fig. 7.8: Images AFM en 1x1µm2 du plan de surface des SR (26 plans)
commence´s sur des couches tampon d’AlN de 300nm avec des de´poˆts de GaN de
5MC et pour des espaceurs d’AlN de (a)3nmS2653 (RMS 2.3nm), (b) 10nmS2542
(RMS 2nm) et (c) 20.5nmS2652 (RMS 2.5nm). L’e´chelle en z est la meˆme pour (a)
et (c), 16.5nm tandis qu’en (b) l’e´chelle en z est de 8.16nm. Pour chaque figure, un
profil d’une nanostructure est pris selon [1120] (a` gauche) et selon [0001] (a` droite).
diagramme RHEED de boˆıtes n’est observe´ qu’apre`s un nombre de pe´riodes correspondant
a` une e´paisseur de couche d’environ 300nm (cas ou` e = 70nm). Ce re´sultat est cohe´rent
avec le fait que lorsque l’espaceur est suffisamment e´pais (pAlN > 20nm), la morphologie et
la nucle´ation des nanostructures du plan n+1 ne sont pas influence´es par celles du plan n.
Comme nous avons de´montre´ pre´ce´demment que la transition fils-boˆıtes de´pendait de l’e´tat
de relaxation des couches tampon d’AlN, ceci de´montre que le champ de de´formation induit
par les boˆıtes dans les espaceurs d’AlN est quasi-nul au-dela` d’une vingtaine de nm d’AlN.
7.4 Etude de la transition boˆıtes-fils dans les SR GaN/AlN
plan m pour un espaceur de 4nm d’e´paisseur
D’apre`s les re´sultats pre´ce´dents, la transition boˆıtes-fils peut eˆtre controˆle´e par la taille de
l’espaceur se´parant les diffe´rents plans. Nous pouvons donc nous poser les questions suivantes :
1. Lorsque la taille de l’espaceur permet une corre´lation verticale,la transition boˆıtes-fils
s’e´tablit-elle progressivement ou est-elle abrupte ?
2. La corre´lation permet, a priori, la se´lection en taille et un regroupement de matie`re en-
traˆınant un grossissement des boˆıtes. Pouvons-nous ve´rifier pour une quantite´ donne´e de
GaN que cette augmentation de la taille a bien lieu ? Retrouve-t-on une taille critique des
boˆıtes au-dessus de laquelle des fils sont obtenus ? Est-ce la meˆme taille critique que celle
trouve´e section 7.2.3 ?
Afin de re´pondre a` ces questions, une se´rie de 5 e´chantillons constitue´s d’1 a` 5 plans
corre´le´s de GaN a e´te´ re´alise´e sur des couches tampon d’AlN de 300nm d’e´paisseur, pour une
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quantite´ nominale de GaN de´pose´e de 5MC, et des espaceurs d’AlN de 4nm d’e´paisseur.
7.4.1 Statistique AFM
La figure 7.9 montre l’e´volution de la morphologie des boˆıtes en fonction du nombre de
plans de GaN re´alise´s. Les e´chantillons constitue´s d’un seul plan ou de deux plans de nano-
structures corre´le´es pre´sentent des boˆıtes. A partir du troisie`me plan nous observons des boˆıtes
dont la taille semble augmenter aussi bien selon [1120] que selon [0001], ainsi que la pre´sence
de quelques fils. Pour 4 plans, l’e´volution est encore plus nette, les boˆıtes grossissent mais nous
pouvons e´galement distinguer la pre´sence de fils. Pour 5 plans une nette bimodalite´ est obtenue,
consitue´e de grosses boˆıtes et de fils, tandis que pour 26 plans, seuls des fils sont visibles.
Une statistique sur ces images AFM (sur environ 100 nanostuctures) permet d’e´tudier
l’e´volution de la longueur L, de la largeur l et de la hauteur h de ces nanostructures en fonction du
nombre de plans corre´le´s. Les re´sultats obtenus sont pre´sente´s sur la figure 7.10 et permettent de
constater une nouvelle fois que l’e´volution de la morphologie des nanostructures de GaN plan m
est, avant toute chose, parfaitement de´finie par l’e´volution de leur longueur (figure 7.10 (a)).
Jusqu’a` trois plans corre´le´s, L est constante a` une valeur d’environ 25nm puis augmente a` 40nm
pour 4 plans corre´le´s. Pour 5 plans corre´le´s, nous obtenons une bimodalite´ avec des boˆıtes et
des fils de 50 et 100nm de long. Lorsque nous avons affaire a` 26 plans corre´le´s, la longeur des
fils atteint 125nm. Paralle`lement a` cette e´volution marque´e, celle de l est visible mais s’e´tend
entre 25nm, valeur constante jusqu’a` 3 plans corre´le´s, et 35nm valeur maximale atteinte de`s
l’empilement de 5 plans, soit a` nouveau sur une plage de grandeur beaucoup plus faible. Quant
a` la hauteur, nous pouvons conside´rer qu’elle est fixe´e a` une valeur de 1.25nm. Elle augmente
le´ge`rement a` 1.9nm pour un empilement de 26 plans. Ces re´sultats sont en accord avec ceux
obtenus pre´ce´demment sur l’e´tude de l’e´volution de la taille des nanostructures en fonction de
la quantite´ de GaN de´pose´e. Pour finir, nous avons trace´ l’e´volution de la largeur en fonction de
la longueur qui permet de constater que nous avons d’abord une e´volution quasi-line´aire de l en
fonction de L. La largeur des boˆıtes e´volue deux fois plus lentement que leur longueur et finit
par stagner, lors de l’apparition des fils tandis que L continue d’augmenter.
7.4.2 De´termination de la taille critique des boˆıtes dans la transition boˆıtes-fils
lors de la re´alisation de SR corre´le´s
A ce stade de l’e´tude, il convient de ve´rifier que le bilan de matie`re est bien respecte´
et que cette e´volution de boˆıtes a` fils ne correspond pas simplement a` des de´poˆts de GaN
plus importants. Nous avons donc trace´ les e´volutions de la densite´ des nanostructures et de
leur aire en fonction du nombre de plans corre´le´s figure 7.11 (a). Nous avons pre´ce´demment
de´termine´ que la hauteur des nanostructures e´tait quasiment constante en fonction du nombre
de plans corre´le´s, alors que les e´volutions de L et de l e´tait bien marque´es. Nous pouvons
donc nous inte´resser plus simplement a` l’aire des nanostructures donne´e par L.l plutoˆt qu’a`
leur volume, difficile a` de´finir. Nous trouvons donc que la densite´ diminue de 2 1011 (1 plan
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Fig. 7.9: Images AFM en 1x1µm2 de SR de nanostructures de 5MC de GaN
de´pose´es sur une couche tampon d’AlN de 300nm pour (a) 1S2677, (b) 2S2676, (c)
3S2704, (d) 4S2708, (e) 5S2674 et (f) 26S2653 plans corre´le´s. La taille de l’espaceur est
fixe´e a` 4nm. Pour chaque figure, un profil d’une nanostructure est pris selon la
direction [1120] (a` gauche) et selon la direction [0001] (a` droite).
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Nombre de plans corrélés 















Fig. 7.10: Evolution de la longueur (a), de la largeur (b), de la hauteur (c) des
nanostructures de GaN en fonction du nombre de plans corre´le´s, et e´volution de
la largeur en fonction de la longueur (d).
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Fig. 7.11: (a) Evolution de la densite´ et de l’aire des nanostructures de GaN plan
m en fonction du nombre de plans corre´le´s et (b) e´volution de la longueur (L) et
de la largeur (l) des nanostructures de GaN en fonction de leur aire pour un
meˆme de´poˆt de 5MC nominal de GaN mais pour des plans corre´le´s. Les abscisses
des deux figures sont en log10. Les ordonne´es de (a) sont e´galement en log10, avec
a` gauche l’e´chelle lie´e a` la densite´ et a` droite celle lie´e a` l’aire.
unique) a` 1.5 1010.cm−2 (pour 26 plans corre´le´s) alors que l’aire des nanostructures augmente
de 4 102 a` 4 103nm2 pour les meˆmes nombres de plans corre´le´s. Le produit de ces deux grandeurs
nous donne une valeur quasi-constante de quantite´ de GaN e´quivalente a` une aire d’environ 7
105nm2. Par conse´quent, l’e´volution boˆıtes-fils est observe´e apre`s seulement 5 plans, ce qui
re´pond directement a` la question #1.
Nous pouvons de`s lors nous inte´resser a` l’e´volution de L et l des nanostructures en fonction
de leur aire (A), comme ce que nous avons fait pre´ce´demment dans la section 7, hormis le fait
que cette fois-ci, les points correspondent non pas a` des quantite´s diffe´rentes de GaN de´pose´es
mais a` un nombre de plans corre´le´s diffe´rent. Le re´sultat de cette e´tude est pre´sente´ sur la
figure 7.11 (b). Nous constatons a` nouveau que pour des A infe´rieures a` environ 1500nm2, nous
obtenons des boˆıtes avec L < 2l, et qu’au-dela` de cette aire, la bifurcation de l’e´volution de L
et de celle de l est nette et correspond a` l’apparition de fils. Nous retrouvons les meˆmes valeurs
d’aire limitant les re´gimes boˆıtes-fils que lors de l’e´tude en fonction de la quantite´ de matie`re
alors que nous rappelons qu’ici θ = 5MC nominale et que le seul parame`tre a` avoir change´ est le
nombre de plans corre´le´s. Les points importants re´sident surtout dans l’existence de cette aire
limite et dans le fait que cette courbe est parfaitement superposable a` celle de la figure 7.5.
Ce re´sultat confirme les re´sultats obtenus dans la section 7. La transition boˆıtes-fils serait
donc due a` une taille limite des nanostructures. La corre´lation verticale favorise la croissance de
gros objets et permet de diminuer leur densite´. Ainsi en fonction du nombre de plans corre´le´s,
la taille des boˆıtes augmente de manie`re homoge`ne selon [1120] et [0001] (avec toutefois une
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vitesse de croissance presque deux fois plus grande selon [1120] que selon [0001]) et ce tant que
A < 1500nm2. Au-dela` de cette aire, des fils sont obtenus. Par conse´quent, nous avons trouve´
la meˆme aire critique que celle trouve´e dans la section 7.2.3 (A = 1500nm2) au-dela` de laquelle











Fig. 7.12: Images TEM d’un SR de 5 plans de 5MC de GaN re´alise´ sur une
couche tampon d’AlN de 300nm selon l’axe de zone (a) [1120] et (b) [0001]. Les
plans de GaN sont espace´s par 4nm d’AlN. En (a), les ondulations de l’AlN sont
repe´re´s par une fle`che noire tandis qu’une fle`che blanche indique une faute
d’empilement traversant les nanostructures de GaN. En (a), nous avons trace´ les
limites d’e´largissement des boˆıtes par des traits pleins noirs. En (a) et (b), les
tirets noirs indiquent la direction de corre´lation.
7.4.3 Mise en e´vidence de la corre´lation par TEM
Il convient de´sormais de ve´rifier que la corre´lation permet une se´lection en taille des na-
nostructures et qu’elle aboutit a` la formation de fils. Nous pouvons e´galement caracte´riser, dans
ce syste`me de boˆıtes GaN/AlN plan m, l’angle de cette corre´lation et de´terminer si celle-ci
est influence´e ou non par la morphologie des nanostructures. Des images TEM obtenues sur
l’e´chantillon de 5 plans de GaN espace´s par 4nm d’AlN sont pre´sente´es sur la figure 7.12.
Selon l’axe de zone [1120] (figure 7.12 (a)), nous observons bien une corre´lation verticale
des boˆıtes de GaN ainsi qu’un e´largissement de ces dernie`res. Cette image nous permet e´galement
de ve´rifier que la taille de l’espaceur d’AlN (3.5nm) correspond a` celle attendue. Nous pouvons
remarquer la pre´sence d’ondulations de la couche tampon d’AlN, qui sont parfaitement e´pouse´es
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et reproduites par les plans de GaN. Finalement, nous constatons la pre´sence de fautes d’empi-
lement qui traversent les boˆıtes de GaN et ne semblent pas, par conse´quent, limiter leur taille
late´rale selon [0001].
Selon l’axe de zone [0001] (figure 7.12 (b)), nous ne pouvons distinguer que deux plans de
GaN. Deux nanostructures semblent effectivement corre´le´es verticalement entraˆınant des allon-
gements selon [1120]. A ce stade de l’e´tude nous ne pouvons pas conclure quant a` l’angle re´el
de la corre´lation entre deux plans de nanostructures conse´cutifs. Ne´anmoins, nous avons bien
constate´ un e´largissement et un allongement de nos boˆıtes de`s les deuxie`me et troisie`me plans.
D’autres e´tudes TEM seraient ne´cessaires pour re´pondre plus pre´cise´ment a` la question #3.
7.5 Conclusion
Nous nous sommes inte´resse´s a` la transition boˆıtes-fils en fonction de la quan-
tite´ de GaN de´pose´e sur des couches tampon d’AlN de 300nm. Nous avons mis
en e´vidence l’existence de trois re´gimes distincts. Le premier re´gime correspond a`
des de´poˆts de GaN infe´rieurs a` 7MC. Dans ce cas, seules des boˆıtes sont obtenues.
Le deuxie`me re´gime voit la coexistence de boˆıtes et de fils et correspond a` des
quantite´s de GaN de´pose´es comprises entre 7 et 15MC. Au-dela` de ces quantite´s,
le troisie`me re´gime constitue´ uniquement de fils est observe´. Cette modification
de la forme d’e´quilibre des nanostructures de GaN plan m est e´troitement lie´e a`
une taille critique des boˆıtes. Nous avons alors e´mis l’hypothe`se que la morphologie
“fils” puisse correspondre a` une plus grande relaxation, notamment par relaxa-
tion plastique selon la direction d’allongement [1120]. Nous nous sommes ensuite
inte´resse´s au controˆle de la morphologie des nanostructures lors de la re´alisation
de SR, en fonction des couches tampon d’AlN et des espaceurs d’AlN entre chaque
plan. Cette e´tude a mis en e´vidence une influence de la taille de l’espaceur sur
la morphologie des nanostructures obtenues, et a de´montre´ une nouvelle manie`re
de maˆıtriser les transitions fils-boˆıtes et boˆıtes-fils. Il a ensuite e´te´ montre´ que la
transition boˆıtes-fils, pour un de´poˆt donne´ de GaN, de´butait de`s le troisie`me plan
corre´le´ (avec des espaceurs d’AlN d’environ 3.5nm). Cette e´tude a confirme´ que
l’aire des nanostructures e´tait le parame`tre cle´ de cette transition.
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Conclusion
Le but de ce travail de the`se e´tait d’e´tudier et maˆıtriser la croissance par EJM assiste´e
par plasma d’azote de l’AlN, du GaN et de leurs he´te´rostructures sur SiC selon l’orientation
non-polaire (1100). L’attrait pour cette nouvelle orientation re´side dans l’espoir de s’affranchir
du champ e´lectrique interne qui limite l’inte´reˆt des nitrures dans l’orientation (0001).
Dans le but de re´aliser des he´te´rostructures compose´es d’un mate´riau barrie`re d’AlN et
d’une zone active de GaN, nous nous sommes en priorite´ concentre´s sur la physique de la crois-
sance de l’AlN plan m. Dans un premier temps, il a e´te´ trouve´ que la croissance des couches
e´paisses d’AlN en conditions riche Al constituait les conditions de croissance optimales. Malgre´
l’utilisation de ces conditions, la surface des couches e´paisses d’AlN pre´sente une morphologie
anisotrope constitue´e d’ondulations perpendiculaires a` l’axe c. Cette morphologie type “toˆle
ondule´e” se distingue nettement de celle obtenue pour l’AlN plan c mais est semblable a` celle
observe´e pour l’AlN plan a. Nous avons attribue´ cette anisotropie de morphologie au de´saccord
de maille anisotrope avec le SiC dans le plan. Le polytype de l’AlN plan m est essentiellement
2H meˆme s’il pre´sente une grande densite´ de fautes d’empilement de l’ordre de 105cm−1. Nous
avons e´galement de´termine´ l’e´volution de la relaxation des couches e´paisses d’AlN en fonction
de leur e´paisseur, qui sont pseudomorphes au SiC jusqu’a` une e´paisseur de plus de 300nm, ce
qui contraste nettement avec la relaxation progressive de l’AlN (0001).
L’e´tude s’est poursuivie sur les modes de croissance du GaN plan m. Comme pour l’AlN
plan m, les conditions optimales de croissance des couches e´paisses de GaN plan m sont obte-
nues en conditions riche me´tal (donc riche Ga) et aboutissent a` une surface anisotrope constitue´e
de “tuiles imbrique´es facette´es” allonge´es dans la direction [1120]. Cette morphologie est tre`s
diffe´rente de celle du GaN plan a alors que les diffe´rences de parame`tre de maille dans le plan
avec le SiC sont les meˆmes. Pour interpre´ter ce re´sultat, nous avons avance´ deux hypothe`ses :
une probable diffusion pre´fe´rentielle des adatomes dans la direction [1120] ainsi que l’e´ventuelle
e´quivalence des e´nergies de surface des plans (1100) et des facettes late´rales constituant les
tuiles. Ces donne´es actuellement manquantes seront certainement de´termine´es dans les anne´es
a` venir. L’adsorption du Ga sur le GaN plan m (en statique ou en dynamique avec la pre´sence
d’un flux d’N) a re´ve´le´ l’existence de conditions auto-re´gule´es pour lesquelles un plateau de 2MC
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de Ga est obtenu. Cette valeur reste ne´anmoins a` eˆtre confirme´e en dynamique car la pre´sence
d’N semble modifier l’adsorption et la de´sorption du Ga sur GaN plan m, ce qui conduit a` des
conditions de croissance le´ge`rement plus riche Ga pour le GaN plan m que pour le GaN plan c
a` tempe´rature de substrat e´quivalente. L’e´tude de sa relaxation en fonction de son e´paisseur a
montre´ une relaxation limite´e selon [1120] contrairement a` la relaxation selon c. Le GaN plan m,
tout comme le GaN plan a, semble relaxer de`s les premiers stades de la croissance, probablement
graˆce a` la pre´sence de dislocations d’interface. Les processus de relaxation de l’AlN et du GaN
plan m semblent totalement diffe´rents.
La re´alisation d’he´te´rostructures GaN/AlN a re´ve´le´ que des nanoobjets e´taient obtenus,
suite a` un mode de croissance de type Stranski-Krastanow, dans les meˆmes conditions de crois-
sance que les couches e´paisses de GaN plan m, a` savoir en conditions riche Ga. C’est sur ce
point fondamental que le GaN plan m se distingue des GaN plan c (couches e´paisses et boˆıtes
quantiques re´alise´es en conditions riche Ga et riche N) et plan a (couches e´paisses et boˆıtes
quantiques obtenues en conditions riche N et riche Ga). Nous avons e´galement pu mettre en
e´vidence, pour la premie`re fois, l’influence de l’e´tat de relaxation de la couche tampon d’AlN sur
la morphologie de ces nanostructures, qui pre´sentent soit une forme asyme´trique de type “fils”,
soit une forme plus syme´trique de type “boˆıte”.
Au contraire, la croissance d’he´te´rostructures de GaN re´alise´e en conditions riche N sur
AlN, aboutit a` la formation de puits de GaN quasi-2D. La surface de ces puits pre´sente des
bandes de GaN constitue´es d’un flanc net et d’un flanc plus rugueux. Des ıˆlots de faible taille
ont e´te´ observe´s. La faible de´pendance de leur taille vis a` vis de la quantite´ de GaN de´pose´e
et leur non observation lors des e´tudes par microscopie en transmission indiquent une nature
d’ˆılots de croissance, instables lors de l’encapsulation par l’AlN. Les e´tudes optiques de ces puits
ont re´ve´le´ l’absence d’effet Stark confine´ quantique.
La croissance de fils et de boˆıtes de GaN plan m a tout d’abord mis en e´vidence leur aligne-
ment le long de la direction [1120]. Nous avons ensuite e´tabli la de´pendance de leur morphologie
vis a` vis de l’e´paisseur de la couche tampon d’AlN. Pour des couches d’AlN pseudomorphes au
SiC, des fils de GaN allonge´s selon [1120] sont obtenus tandis que lorsque la relaxation de l’AlN
a de´bute´, des boˆıtes sont forme´es, et ce tant que la quantite´ de GaN de´pose´e est infe´rieure a`
7MC. L’e´tude de l’e´volution de la forme des objets en fonction de la quantite´ de GaN de´pose´e
(θ) sur une couche tampon de meˆme e´paisseur, n’a re´ve´le´ que peu de de´pendance dans le cas
des fils. En revanche, dans le cas des boˆıtes, nous avons pu distinguer un re´gime pre´sentant la
coexistence boˆıtes-fils (7 < θ < 20MC) et un re´gime constitue´ de fils uniquement (θ > 20MC).
Nous avons qualifie´ cette transition de forme la transition boˆıtes-fils. Nous avons ensuite e´tudie´
la diffe´rence de morphologie entre fils et boˆıtes, entre autre par des e´tudes de microscopie en
transmission et de microscopie a` balayage qui ont re´ve´le´ que les facettes de ces nanostructures
sont asyme´triques. Cependant, ces meˆmes e´tudes nous ont permis d’orienter l’axe ~c dans les
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nanostructures. Nous avons ensuite tente´ de faire ressortir les formes caracte´ristiques des fils et
des boˆıtes. Nous avons alors corre´le´ le sens d’e´longation des fils a` la vicinalite´ du substrat et a`
la diffusion anisotrope du GaN, meˆme si ces deux parame`tres ne peuvent expliquer a` eux seuls
l’anisotropie des fils selon [1120]. Par des e´tudes de diffraction des rayons X en incidence rasante
et microscopie e´lectronique en transmission, nous avons pu quantifier l’e´tat de relaxation des
fils et des boˆıtes dans le plan. Selon c, la relaxation des fils est comparable a` celle des boˆıtes,
tandis que selon [1120], les fils sont plus relaxe´s. Cette diffe´rence est explique´e par la pre´sence a`
l’interface fils/AlN de dislocations de de´saccord de parame`tre de maille. L’inte´reˆt d’utiliser une
surface non-polaire re´side dans l’espoir de re´duire l’effet Stark confine´ quantique. Tout comme
les boˆıtes de GaN plan a, les fils et les boˆıtes de GaN plan m re´pondent parfaitement a` cette
attente. Nous avons e´galement pre´sente´ les premiers re´sultats prometteurs sur la luminescence
de fils uniques.
Pour finir ce travail, nous nous sommes penche´s sur la transition boˆıtes-fils au moyen
de trois e´tudes comple´mentaires. La premie`re, re´alise´e par microscopie a` force atomique sur la
taille des boˆıtes et des fils, a re´ve´le´ l’augmentation syme´trique de la taille des boˆıtes selon c
et [1120] avant leur e´volution en fils. La raison profonde de cette augmentation syme´trique de
leur taille avant leur allongement repose sur le gain en e´nergie e´lastique volumique et le couˆt de
formation des e´nergies de surface. La forme boˆıte est favorable e´nerge´tiquement jusqu’a` une aire
critique e´value´e a` 1500nm2. Au-dela` de cette aire, l’allongement en fils semble plus favorable.
Cette brusque modification de forme peut e´galement eˆtre le signe d’un processus de relaxation
plastique alors privile´gie´. La deuxie`me e´tude a consiste´ en la re´alisation de superre´seaux (SR)
de GaN/AlN. En faisant varier les e´paisseurs de la couche tampon et des espaceurs d’AlN, nous
avons trouve´ une me´thode alternative pour controˆler les transitions fils-boˆıtes et boˆıtes-fils. Le
troisie`me point repose sur l’e´tude de la transition boˆıtes-fils lors de la croissance de SR de plans
de GaN corre´le´s. Pour une quantite´ de matie`re de GaN donne´e, nous avons retrouve´ l’aire cri-
tique des boˆıtes au-dessus de laquelle celles-ci e´voluent en fils.
Ainsi, l’e´tude de cette orientation non-polaire a re´ve´le´ sa richesse vis a` vis de la croissance
cristalline : anisotropie de diffusion de surface, importance des de´saccords de parame`tre de maille
et des e´nergies de surface. Les re´sultats sur les modifications de forme sont en tre`s bon accord
avec la the´orie, meˆme s’il manque des parame`tres cruciaux (tels que les e´nergies de surface), pour
faire de ce syste`me un cas d’e´cole de l’e´tude de la compe´tition entre de´saccords de parame`tre de
maille et e´nergies de surface, ainsi que de leur influence sur les morphologies obtenues. Notons
enfin que l’on peut envisager des e´tudes comple´mentaires : dans un premier temps, l’e´tude de
la croissance des couches e´paisses d’AlxGa1−xN plan m en fonction du pourcentage d’Al x,
puis l’e´tude des he´te´rostructures de GaN/AlxGa1−xN (et e´ventuellement celle de la forme des
nanoobjets de GaN e´pitaxie´s sur cet alliage), et enfin l’e´tude du dopage des couches de GaN
plan m pour la re´alisation de futurs dispositifs.
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Croissance d’he´te´rostructures non-polaires de GaN/AlN plan m sur 6H-SiC
plan m
Ce travail de the`se a porte´ sur l’e´tude de la croissance et des proprie´te´s structurales et
optiques des he´te´rostructures non-polaires de GaN/AlN plan m, de´pose´es sur 6H-SiC plan m
par e´pitaxie par jets mole´culaires assiste´e par plasma d’azote.
Nous avons tout d’abord e´tudie´ les couches e´paisses d’AlN et de GaN. Les conditions de
croissance de ces couches sont optimales en conditions riche me´tal. Toutes deux pre´sentent des
morphologies de surface anisotropes mais diffe´rentes l’une de l’autre avec une morphologie de
type “toˆle ondule´e” pour l’AlN et “toˆıt de tuiles” pour le GaN.
Nous nous sommes ensuite inte´resse´s a` la croissance d’he´te´rostructures de GaN/AlN. Nous
avons de´montre´ que la croissance de GaN en conditions riche N aboutit a` la formation de puits
quantiques de GaN tandis que la croissance en conditions riche Ga permet de former des fils ou
des boˆıtes quantiques par le mode de croisance Stranski-Krastanow. Nous avons de´montre´ que
cette diffe´rence de morphologie pour les nanoobjets de GaN e´tait lie´e a` l’e´tat de relaxation de la
couche tampon d’AlN. Des e´tudes optiques ont mis en e´vidence une forte re´duction du champ
e´lectrique interne dans les he´te´rostructures de GaN/AlN plan m.
Pour finir, nous avons e´tudie´ l’e´volution de la morphologie des fils et des boˆıtes en fonction
de la quantite´ de GaN de´pose´e. Nous avons de´montre´ l’existence d’une transition de forme
“boˆıtes-fils” lorsque l’aire des boˆıtes exce`de une taille critique. Cette aire peut eˆtre controˆle´e par
la quantite´ de matie`re de´pose´e mais e´galement par la re´alisation de superre´seaux.
Growth of non-polar m-plane GaN/AlN heterostructures on m-plane 6H-SiC
This work reports on the growth and the structural and optical properties of non-polar
m-plane GaN/AlN heterostructures, deposited on m-plane 6H-SiC by Plasma Assisted Molecular
Beam Epitaxy.
We first studied AlN and GaN thick layers. The optimal growth conditions were achieved
in metal-rich conditions. They both exhibit anisotropic surface morphology : stripped for AlN
and slatted for GaN.
Next, we studied the growth of GaN/AlN heterostructures. GaN quantum wells are ob-
tained in N-rich conditions whereas GaN quantum wires or quantum dots are formed in Ga-rich
conditions by Stranski-Krastanow growth mode. The shape of these GaN nanostructures is de-
pending on the strain state of the AlN buffer layer. Optical studies revealed a strong reduction
of the internal electric field in m-plane GaN/AlN heterostructures.
Finally, we focused on the shape evolution of wires and dots with the amount of GaN
deposited. We demonstrated the existence of a dots to wires transition. It takes place above
a critical size that can be controlled by the amount of GaN deposited or by the growth of
superlattices.
